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Kurzreferat
Gesintertes Silber (SAG) stellt eines der vielversprechendsten Materialien für Hochtempera-
turanwendungen in der Leistungselektronik dar. Im Vergleich zu konventionellen Loten sind die
mechanischen und thermischen Vorteile enorm, allerdings hochgradig prozessabhängig. Zusam-
men mit den relativ zeitintensiven Ermüdungstestmethoden ist das die Ursache, dass es aktuell
nur wenige Lebensdauermodelle dazu gibt. In dieser Arbeit wird am Beispiel solcher SAG-Proben
ein mechanisch beschleunigter, isothermer Biegeversuch vorgestellt, welcher das Potenzial hat,
die zeitkritischen Temperatur- oder Lastwechselversuche zu ersetzen. Zum Vergleich wurde ein
Temperaturwechseltest als Referenzversuch durchgeführt. Hierzu wird zunächst der Stand der
Technik des Silber-Sinterns aufgezeigt, wobei der Schwerpunkt auf der mechanischen Material-
charakterisierung liegt. Wo das elastische Verhalten als näherungsweise allein porositätsabhängig
gelten kann, ist die inelastische Dehnung noch unzureichend untersucht. Besonders die zeitab-
hängige inelastische Dehnung (Kriechen) zeigt noch kein vollständig konsistentes Bild, wodurch
auch die Fehlermechanismen und deren Gewichtung noch nicht grundsätzlich als geklärt gelten
können.
Die gängigsten Belastungstests, welche in der Literatur zu finden sind, haben schwerwiegende
Nachteile. Der hohe Zeitbedarf, die teils schwer quantifizierbaren Fehlerparameter und die feh-
lende Einstellmöglichkeit des Verhältnisses Kriechdehnung zu plastischer Dehnung sind hier im
Besonderen zu nennen. Der rein dehnungsgesteuerte Biegeversuch hat diese Nachteile nicht. Über
die Biegegeschwindigkeit ließe sich der Kriechanteil nahezu beliebig erhöhen (ggf. unter Nutzung
von Haltezeiten). Die Biegeversuche wurden isotherm bei fünf Temperaturen von 22◦C bis 125◦C
mit je drei Amplituden und drei Biegegeschwindigkeiten durchgeführt. Schlecht gesinterte Pro-
ben machten sich reproduzierbar als Frühausfall bemerkbar, so dass sich die Methode bereits
gleich zu Beginn als hervorragender Qualitätstest bewährte. In puncto Ermüdung konnte ein sta-
biles und reproduzierbares Ausfallverhalten in Form von vergleichbaren Weibull-Formfaktoren
und Ausfallbildern in den metallografischen Schliffen gefunden werden. Mit den Daten der Biege-
versuche wurde ein fehlerphysikalisches Lebensdauermodell (Coffin-Manson) aufgestellt, welches
erfolgreich den Ausfall des Temperaturwechseltests als Referenzversuch vorhersagen konnte.
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Verzeichnis der verwendeten Einheiten und Abkürzungen
Abkürzungen




AVT Aufbau- und Verbindungstechnik
BGA „ball grid array“
BLT Schichtdicke des DA („bond line thickness“)




DA Flächenkontaktierung der Chips („die attach“)






FR4 Leiterplatten Material („flame retardant up to 140◦C“)
FIB fokussierter Ionenstrahl
GaAs Galliumarsenid
HCF Langzeitfestigkeit („high cycle fatigue“)
i.d.R. in der Regel
IGBT isotherme(r) Biegeversuch(e)
ITBT isotherme(r) Biegeversuch(e)
kinh multi-lineare σ − ε -Kurve mit kinematischer Verfestigung
kfz kubisch flächenzentriert
krz kubisch raumzentriert




MTTF „mean time to failure“
Ni Nickel
PCT aktive Lastwechsel („power cycling test“)
PTFE Polytetrafluorethylen
ppm Teile je Million
PWM Pulsweitenmodulation
REM Rasterelektronenmikroskop
ROI interessanter Bereich („region of interest“)
8 Verzeichnis der verwendeten Einheiten und Abkürzungen
Abkürzungen
SAG gesintertes Silber






TIM thermisches Grenzflächen- („interface“) Material
TSV Siliziumdurchkontaktierung („through silicon via“)
VCO spannungsgesteuerter Frequenzgenerator
vgl. vergleiche (mit) / siehe ...
Vmax el.-pl. Daten der schnell gezogenen Zugproben
Vmin el.-pl. Daten der langsam gezogenen Zugproben
z.B. zum Beispiel
L-Zyklus TCT Versuch: θ = −65 ◦C < − > 150 ◦C
S-Zyklus TCT Versuch: θ = −40 ◦C < − > 125 ◦C









σ1, σ2, σ3, Hauptspannungen
σy Fließgrenze
σ′y verschobene Fließgrenze
σm hydrostatischer Teil der Spannung
σ′ deviatorischer Teil der Spannung
ε Dehnung
ε1, ε2, ε3, Hauptdehnungen
εel elastische Dehnung
εpl plastische Dehnung
σ¯, ε¯ (von Mises) Vergleichsspannung und Dehnung
ε0 elastisch-plastische (instantane) Ausgangsdehnung (t=0)
ε¯a akkumulierte Vergleichsdehnung (allgemein) (ü. einen Zykl.)
ε¯apl akkumulierte plastische Vergleichsdehnung (ü. einen Zykl.)
ε¯acr akkumulierte Vergleichs-Kriechdehnung (ü. einen Zykl.)
ε¯avgcr entspricht ε¯acr nach Gleichung 5.1 gemittelt
ε¯avgpl entspricht ε¯
a
pl analog Gleichung 5.1 gemittelt
ε¯FP spezifischer als Fehlerparameter genutzter Wert von ε¯avg
f Frequenz, auch Biegefrequenz (Anzahl der Biegezyklen / Sekunde)
Wel elastische Verformungsarbeit
Wpl plastische Verformungsarbeit
ε˙, ε˙I , ε˙II Dehnrate (allg.), primär, sekundär
T absolute Temperatur
Ts absolute Schmelztemperatur
Tmax Temperatur der Hochtemperaturkammer (-> TCT)
Tmin Temperatur der Niedertemperaturkammer (-> TCT)
θ Temperatur





z Härtungsexponent des primären Kriechens
c0, A0, D0, experimentell zu ermittelnde Vorfaktoren
Q,Qv, QKG, Aktivierungsenergie, im Volumen, entlang der Korngrenzen, ...
QB, QW .. des Auftrennens der Bindungen, der Platzwechsel












dA/dN Risswachstumsgeschwindigkeit der (effektiven) Rissfronten
Ω Volumen der Leerstelle





















t0 Zeit zwischen Probenherstellung und Start der Experimente
v Geschwindigkeit
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Die Forderungen nach immer höheren Leistungsdichten, welche sich aus der Verschiebung und
Erweiterung des Applikationsspektrums ergeben, sind der wesentliche Antriebsmotor in der
Weiterentwicklung der Leistungselektronik. Neben der Energieversorgung, mit dem forcierten
Ausbau der regenerativen Energien, liegt hierbei das Hauptaugenmerk auf den „Automotive“-
Anwendungen, besonders im Rahmen der Elektromobilität. Die aus Durchlass- und Schaltver-
lusten im Betrieb entstehenden Wärmequellen sind hierbei ebenso unvermeidbar, wie es die ver-
schiedenen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der verwendeten Materialien sind. Durch die
dadurch entstehenden hohen Halbleitertemperaturen und mechanischen Belastungen erreichen
die konventionellen Lotkontaktierungen und Al-Dickdrahtbonds der Aufbau- und Verbindungs-
technik (AVT) ihre Grenzen [1, 2]. Insbesondere um hochtemperaturtaugliche Halbleiter (GaAs,
SiC) überhaupt nutzbar zu machen, ist eine entsprechende AVT notwendig [2].
Ein geeigneter Kandidat, um die Anforderungen der hohen Leistungsdichten zu erfüllen und
die Lotverbindungen zu ersetzen, sind Schichten aus gesintertem Silber (SAG) [3, 4, 5]. Diese
Schichten entstehen, indem eine Paste aus feinkörnigen Silberpartikeln und einem Trägermate-
rial aus organischen Zusätzen zwischen die Fügepartner aufgebracht und nach dem Trocknen
durch Druck und Temperatur unterhalb der Schmelztemperatur versintert wird. Die resultieren-
de Sinterschicht zeichnet sich durch eine sehr hohe Lebensdauer aus, welche sich aus der relativ
hohen Schmelztemperatur von Silber im Vergleich zu Loten ergibt.
Aus der niedrigen homologen Einsatztemperatur ergibt sich hierbei ein gänzlich anderes Ma-
terialverhalten. Im Gegensatz zu Loten, wo die inelastische Verformung rein viskoplastisch be-
schrieben werden kann [6], ist das bei SAG deutlich schwieriger [4]. Durch kleine Korngrößen
und hohe lokale Spannungen in der porösen Struktur zeigt SAG zwar auch ein Kriechverhal-
ten, allerdings sind die Dehnraten deutlich kleiner als bei Loten [4, 7, 8]. Zusätzlich kann sich
das zeitunabhängige plastische Verhalten bis hin zu höheren Temperaturen erstrecken und sehr
ausgeprägt sein [9, 10, 11], was die Dominanz der inelastischen Verformungseffekte (und da-
mit die der Schadensmechanismen) schwer einschätzbar macht. Da neben der Porosität auch
die Nanostruktur, welche die inelastische Dehnung maßgeblich beeinflusst, stark vom genutz-
ten Sinterprozess abhängt, sollte der Stellenwert von Zuverlässigkeitsuntersuchungen bei dieser
Technologie entsprechend hoch sein.
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In der Leistungselektronik werden die Ermüdungsexperimente zur Gewinnung dieser Lebens-
dauerdaten hauptsächlich durch aktive Lastwechselversuche, unter Ausnutzung der immanenten
Halbleiterfunktionalität selbst, durchgeführt, wobei der Schaden je Zyklus klassisch durch den
Temperaturhub während des Lastwechsels repräsentiert wird [12]. Der funktionale Zusammen-
hang zwischen diesen T-Amplituden und den jeweiligen Lastspielzahlen wird dabei durch eine
Potenzbeziehung, welche zur Einbindung der T-Abhängigkeit um einen Arrhenius-Term erwei-
tert wurde, beschrieben. Dieses empirische Modell wurde Mitte der 90er Jahre in einer ersten
großangelegten Lebensdauerstudie von klassischen IGBT-Modulen an der ETH Zürich im Rah-
men des „LESIT“-Projektes aufgestellt [13], wobei der ∆T-Hub später um weitere Parameter
erweitert wurde, welche das Modell näher an die Schadensphysik heranführen sollen [12, 2]. Mit
diesen empirischen Modellen ist die Extrapolation der Ergebnisse von beschleunigten Stresstests
auf Anwendungsbedingungen zunehmend schwieriger, was besonders für die neuere AVT der
„high-gap“-Halbleiter, wie den primär als „die-attach“ genutzten SAG-Schichten, gelten kann.
Daher zeigt der Trend in Richtung der verstärkten Nutzung von „physics-of-failure“ basierenden
Lebensdauermodellen. Diese Modelle beschreiben die Schadensamplitude durch eine fehlerphysi-
kalische Größe, welche die Schädigungsprozesse lokal unter Berücksichtigung des Materialverhal-
tens beschreibt. Dadurch ermöglichen diese Ansätze zusätzlich die Abkehr von den aufwändigen
aktiven Lastwechselversuchen und die Verwendung alternativer, potenziell einfacherer, günsti-
gerer und schnellerer Ermüdungsmethoden.
Gegenwärtig werden zur Erstellung physikalisch motivierter Lebensdauermodelle von SAG-
Schichten vor allem die einfacheren, aber ebenfalls zeitintensiven T-Wechselversuche genutzt
[14, 4, 8]. Allerdings ist die Anzahl derartiger Untersuchungen, trotz erkennbaren Trend der
letzten Jahre, insgesamt noch recht überschaubar. Im Gegensatz dazu wird die Notwendigkeit
detaillierter fehlerphysikalischer Untersuchungen selbst von der Industrie betont [2, 15, 4]. Dieser
Widerspruch liegt im Fehlen eines schnelleren Versuches begründet, welcher den Mehraufwand
der Amplitudensimulationen und der dafür nötigen Materialcharakterisierung rechtfertigen wür-
de. So ist der Hauptvorteil dieser Ansätze, universellere, besser vergleichbare Lastamplituden
zu haben, nicht nutzbar. Dabei ist das hohe Beschleunigungspotenzial offensichtlich, wenn die
Möglichkeit einer rein mechanischen statt thermo-mechanischen Aufbringung der Dehnungsam-
plitude in Betracht gezogen wird.
In dieser Arbeit wird ein isothermer Biegeversuch als Belastungstest für SAG-Aufbauten vorge-
stellt, welcher diesen Vorteil auszunutzen vermag. Für die Experimente wurden Federstahlpro-
ben als elastische, ermüdungsfreie Substrate verwendet, welche mit den gängigen Edelmetall-
Metallisierungen galvanisiert werden konnten. Auf diese wurden, analog zu realen Systemen, die
Halbleiter mit identischer Technologie aufgesintert und die Proben mechanisch ermüdet. Die
Fehleranalyse erfolgte mittels Ultraschallmikroskop (SAM). Die, für physikalisch motivierte Le-
bensdauermodelle notwendigen, mechanischen Materialcharakterisierungen wurden selbst durch-
führt, wobei sich ein signifikantes (Matrix-) Kriechverhalten der verwendeten SAG-Schichten
zeigte. Dieses hatte besonders im transienten Bereich (primäres Kriechen) Relevanz für die Bie-
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geversuche. Durch den geringen Zeitbedarf des Biegeversuchs konnten viele verschiedene Last-
parameter (Amplituden, Temperaturen, Geschwindigkeiten) genutzt werden und damit ein feh-
lerphysikalisches Coffin-Manson-Lebensdauermodell mit einer Bandbreite von 150 bis 150.000
Zyklen bis zum Ausfall aufgestellt werden, was so bisher mit thermo-mechanischen Tests - auf-
grund des enormen Zeitbedarfs - nicht möglich war. Zusätzlich zeigten bereits die ersten Vor-
versuche die Tauglichkeit der Methode als Qualitätstest, da schlecht gesinterte Proben deutlich
stärker und atypisch degradierten. Die i.d.R. weniger gute Eignung von Gold gegenüber Silber
als Metallisierungsmaterial konnte innerhalb von Minuten mit minimalen Aufwand bestätigt
werden. Selbst auf die lokalen Porositäten und damit der Verteilung der Ag-Paste vor dem Sin-
tern konnte aus den SAM-Bildern geschlossen werden. Von einem gleichermaßen zuverlässigen
Qualitätstest wurde in der Literatur noch nicht berichtet.
Neben der Beschleunigung der Experimente als Hauptvorteil zeigte sich zusätzlich, dass die
Eigenspannungen der Proben auf die Biegeversuche einen deutlich geringeren Einfluss haben,
als das in den Temperaturwechseltests der Fall ist. Auch die Fehlerbilder in den metallogra-
fischen Schliffen sind bei den Biegeproben reproduzierbarer, da aufgrund stärker lokalisierter
Spannungen die Rissverläufe eindeutiger sind. Damit steht der Industrie eine Testmethode zur
Verfügung, mit welcher vom Qualitätstest, über einen einfachen vergleichenden Ermüdungstest,
bis zur detaillierten Parameterstudie, zur Erstellung eines universellen, fehlerphysikalischen Le-
bensdauermodells, praktisch alle Arten von mechanischen (Ermüdungs-) Charakterisierungen
durchgeführt werden können. Durch die isotherme Biegung kann das Verhältnis von plastischer
Dehnung zu Kriechdehnung nahezu beliebig eingestellt werden, was bei thermo-mechanischen
Experimenten kaum möglich ist. Dabei ist diese Methode technologieoffen und keineswegs auf
die SAG-Strukturen dieser Arbeit beschränkt.
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Kapitel 2
Grundlagen und Stand der Technik
2.1 Gesintertes Silber in der Aufbau- und Verbindungstechnik
Die Idee druckunterstütztes gesintertes Silber für Verbindungsschichten in der Aufbau- und Ver-
bindungstechnik zu verwenden ist bereits über 30 Jahre alt. Bereits im Jahr 1987 setzten sich
H. Schwarzbauer und R. Kuhnert bei der Firma Siemens mit dem Problem höherer Leistungs-
dichten und Temperaturen auseinander [16]. Aufbauend auf Voruntersuchungen der Arbeiten
von Craine [17] und O’Brian [18], welche bereits 1967 bzw. 1976 die hohen Bruchdehnungen
bei Scher- und Zugversuchen von „diffusionsgeschweißten“ (orig. diffusion-welded) dünnen Sil-
berschichten nachgewiesen haben, entwickelten diese die, Niedertemperaturverbindungstechnik
(LTJT, Low-Temperature Joining Technique) genannte, Silber-Sintertechnik und patentierten
sie [19]. Bei dieser Technik wird aus Silberpartikeln und organischen Additiven eine verarbeit-
bare Paste hergestellt. Die Additive verhindern dabei die vorzeitige Bildung von Konglomeraten
bzw. Versinterung. Die fertige Paste wird auf das versilberte bzw. vergoldete Substrat mit einer
Dicke von etwa d = 20 bis 30 µm aufgebracht und bei Temperaturen von θ > 100 ◦C trocknen
gelassen, wobei sich die Organik verflüchtigt. Anschließend wird der Halbleiter platziert und bei
Temperaturen von etwa θ = 200 bis 250 ◦C mit einem Druck von p = 10 bis 40 MPa für t
≈ 2 min versintert, wobei die Halbleiteroberfläche mit PTFE-Folie geschützt werden kann [16].
Dem Sintern liegt dabei ein Festkörperdiffusionsprozess zugrunde, ein Aufschmelzen des Metalls
findet nicht statt.
a) SAG auftragen b) trocknen






Abbildung 2.1: Skizze zur Darstellung des LTJT Sinterprozesses (nach [16]).
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Zur Verdeutlichung ist der Ablauf in Abbildung 2.1 dargestellt. Hierbei wurden mit den ange-
gebenen Daten bereits in der Originalpublikation Porositäten von P = 20 % und eine Scherfes-
tigkeit von σmax = 100 MPa erreicht [16]. Nach Schutzablauf begannen diverse Weiterentwick-
lungen. Bis dahin beschränkte sich das Sintern auf den klassischen Anwendungsfall der ther-
mischen Verbindung. So experimentierte Mertens 2004 an der TU Braunschweig mit besseren
Abscheideverfahren der Sinterpaste in Form von Nadeldruck-„Dispensern“ statt Sieb- oder Scha-
blonendruck. Damit konnte nun auch die Halbleiteroberseite mit Sinter- statt Lotverbindungen
ausgestattet werden, womit die volle Ausnutzung der Vorteile von Hochtemperaturverbindungen
wie SAG erst ermöglicht wurde [20]. Dabei sind diese Anpassungen an die anderen Bondverbin-
dungen noch nicht abgeschlossen [21].
Silberschichten haben gegenüber konventionellen Loten die folgenden wesentlichen Vorteile:
• hohe Einsatztemperaturen: Die Schmelztemperatur von Silber liegt bei etwa θ =
961 ◦C [22]. Damit liegt die homologe Temperatur von 0, 5 bei θ = 344 ◦C. Flächenkontak-
tierungen von Halbleitern für Hochtemperaturanwendungen, welche über die thermischen
Einsatzgrenzen von Silizium hinausgehen (etwa SiC), können kaum mit Loten realisiert
werden [23, 24].
• (prinzipiell) hohe Zuverlässigkeit: Weichlote sind i.d.R. eutektische Legierungen, mit
einer entsprechend niedrigen Schmelztemperatur. Trotz einem mit SAG vergleichbaren E-
Moduls und thermischen Ausdehnungskoeffizienten ist die Fließgrenze von Loten bei glei-
chen Temperaturen niedriger [4]. Dadurch ist der inelastische Anteil der Dehnung höher.
Des Weiteren ergeben sich aus den verhältnismäßig niedrigen homologen Einsatztempera-
turen ebenso niedrige Kriechdehnraten bei SAG, was auch zu einer geringeren Material-
schädigung führen sollte. Dieser Punkt wird im Rahmen dieser Arbeit diskutiert.
• hohe Wärmeleitfähigkeit: Gesinterte Silberschichten erreichen je nach Dichte thermi-
sche Leitfähigkeiten von L = 190 W/mK bei P = 20 % Porosität bis L = 350 W/mK bei
Porositäten knapp unter P = 10 % [25]. Bei normalem Silber sind es L = 430 W/mK [26]
(jeweils bei Raumtemperatur). Für den Hauptanwendungszweck als „die-attach“ (DA) ist
diese Eigenschaft besonders relevant.
• hohe elektrische Leitwerte: Je nach Dichte können gesinterte Silberschichten elektrische
Leitwerte von S = 26 MSm−1 bei P = 20 % Porosität bis S = 45 MSm−1 bei knapp unter
P = 10 % erreichen [25]. Bei dichtem Silber sind es S = 61 MSm−1 [26] (jeweils bei
Raumtemperatur).
2.1.1 Mechanische Besonderheiten von gesintertem Silber
Gesintertes Silber hat als poröser Werkstoff einige mechanische Besonderheiten. Diese sorgen
dafür, dass sich die mechanischen Materialeigenschaften quantitativ und qualitativ von dich-
tem Silber unterscheiden. Wenn Zuverlässigkeitsuntersuchungen von gesinterten Silberschich-
ten durchgeführt werden sollen, muss beachtet werden, dass man eben kein normales Silber
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verwendet und besonders die mechanischen Eigenschaften stark porositätsabhängig sind. Ab-
bildung 2.2 zeigt skizzenhaft die Entstehung einer Sinterstruktur aus festen Partikeln. Durch






Abbildung 2.2: Prinzip der Entstehung einer Sinterstruktur aus festen Partikeln durch Interdif-
fusion (nach [27]).
Durch das Versintern entsteht eine mehr oder weniger stark ausgeprägte Schwammstruktur. An-
gestrebt wird i.d.R. eine geschlossenporige Struktur mit einer Porosität von etwa P = 10 %.
Eine noch höhere Sinterdichte ist in Anbetracht der angesprochenen Eigenschaften des Silbers
in den meisten Fällen zumindest unnötig, wenn nicht sogar kontraproduktiv. So ist denkbar,
dass eine zu dichte Silberschicht (hoher E-Modul, geringe Kriechneigung, geringe Plastizität)
seinen Status als mechanisch schwächstes Glied verliert und die hohen Spannungen bei Belas-
tungen nicht mehr abbauen kann. Damit steigt die Gefahr von Rissen in den Metallisierungen
oder Brüchen der Halbleiter. Zumindest gegenwärtig ist dieser Punkt rein akademisch. Etwaige
Reserven werden eher in die Reduzierung der benötigten Sinterzeiten [28] oder Drücke investiert.
Ideal wäre ein Verzicht auf den Einsatz von Sinterpressen, was aber aktuell noch nicht ausgereift
ist. Neben einer (zu) hohen Porosität [29] zeigen drucklos gesinterte Proben auch Grenzflächen-
delaminationen [28, 30].
5µm 5µm
Abbildung 2.3: Beispiele unterschiedlich dicht gesinterter Silberstrukturen. Die linke (geschlos-
senporige) Struktur hat eine Porosität von unter 5 %, die rechte (offenporige) von etwa P = 20 %.
Die Drücke lagen bei p = 40 MPa bzw. p = 20 MPa, bei ansonsten gleichen Bedingungen.
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Abbildung 2.3 zeigt Beispielbilder für geschlossenporig (links) und offenporig (rechts) gesintertes
Silber. Aus der Struktur ergeben sich folgende, für die (mechanische) Zuverlässigkeit relevante,
prinzipielle Eigenschaften:
• Reduzierung des effektiven Querschnitts: Durch die Porosität weicht der effektiv
wirksame Querschnitt vom äußeren ab. In der Folge sind bei gleichen äußeren Kräften
die Spannungen im Inneren höher, wodurch sich der E-Modul gegenüber dichtem Silber
verkleinert.
• lokale Spannungsüberhöhungen an Singularitäten: Die Spannungen in der porösen
Struktur erhöhen sich nicht nur, sie konzentrieren sich auch auf recht kleine Volumina
an den Sinterhälsen [31]. Das sorgt für starke, lokal begrenze Spannungsüberhöhungen,
was sich auf spannungsabhängige Prozesse auswirkt. So können Versetzungskriechen und
/ oder plastisches Fließen bereits bei kleineren (globalen) Spannungen eintreten. Genauso
gut könnte dieser Effekt ganz oder teilweise dadurch kompensiert werden, dass nur sehr
kleine Volumina die überhöhten Spannungen sehen und damit die Dehnungen / Dehnraten
sehr klein sind. Wie in Abbildung 2.3 zu sehen, ist die Verteilung und Form der Poren und
deren innere Ecken als Singularitäten auch nicht homogen.
• sehr kleine Korngrößen: Eine weitere Besonderheit von Sinter-Silberstrukturen ist die
recht kleine durchschnittliche Korngröße der Struktur. Diese hat ihre Ursache in den klei-
nen Partikelgrößen von einigen Mikrometern bis in den zweistelligen Nanometer-Bereich.
Kleine Körner begünstigen Oberflächendiffusion, erhöhen aber die Neigung zur Verfesti-
gung. Die Dominanz der beiden letztgenannten Punkte sollte porositätsabhängig sein.
2.1.2 Stand der Technik des Silber-Sinterns
Ziel dieser Arbeit ist die Zuverlässigkeitsuntersuchung von SAG, das diesbezügliche Verstehen
der Ermüdungsprozesse und die Untersuchung der Möglichkeit einer mechanischen Beschleu-
nigung der Ermüdungsexperimente. Von daher liegt der Schwerpunkt der Literaturrecherche
auch nicht auf der Prozessentwicklung und dem Sintern an sich. Derartige, zusammenfassende
Untersuchungen liegen auch bereits vor und sind als Stand der Technik zu betrachten. Die um-
fangreichsten Arbeiten, den Entwicklungsstand des Silber-Sinterns zusammenzutragen, haben
in den letzten Jahren T. Herboth von der „Robert Bosch GmbH“ [4] (2015) und K.S. Siow
[5] (2016) von der „Universiti Kebangsaan Malaysia“ durchgeführt. Dessen ungeachtet ist ein
Kurzüberblick zu dieser Thematik auch an dieser Stelle notwendig, da die Art der Sinterpaste
und der verwendete Prozess durchaus Zuverlässigkeitsrelevanz haben, wie in den genannten Ei-
genschaften aufgezeigt.
Wie zu Beginn des Kapitels dargestellt, begannen Mitte der 2000er Jahre diverse Weiterentwick-
lungen des ursprünglichen LTJT-Sinterprozesses. Neben dem angesprochenen Abscheideverfah-
ren, um bestimmte Bondprozesse überhaupt erst zu ermöglichen, galten diese Weiterentwicklun-
gen vor allem der Reduktion der Prozessparameter Druck, Temperatur und Zeit. So halten viele
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Halbleiterstrukturen einem Druck oberhalb von etwa p = 30 MPa nicht mehr stand, aber auch
die typischen Sintertemperaturen (θ > 200 ◦C) werden nicht lange ertragen [5]. Des Weiteren
gibt es Optimierungsbedarf in der Reproduzierbarkeit der resultierenden Strukturen, besonders
beim Verlassen des Standes der Technik [30].
Abbildung 2.4: Anzahl der eingetragene Patente zum Thema Silber-Sintern in den Jahren 1996-
2015 [5].
Siow führte 2016 eine recht umfangreiche Patent- und Literaturrecherche zum Silber-Sintern
durch. Dabei konzentrierte er sich auf die Prozess- und Materialentwicklung und kondensierte
die Ergebnisse in seiner Publikation [5]. Abbildung 2.4 zeigt die beachtliche Zunahme der Pa-
tente und damit der Aktivitäten auf diesem Gebiet seit etwa 2007. Dabei zeigt er auf, dass die
mikrostrukturellen Eigenschaften (Porosität, Korngröße, Grenzflächeneigenschaften etc.) maß-
geblich für die elektrischen, thermischen und mechanischen Eigenschaften der Strukturen ver-
antwortlich gemacht werden. Die im Zeitraum durchgeführten Bemühungen zur Verbesserung
der Mikrostruktur können im Wesentlichen zu folgenden drei Punkten zusammengefasst werden
[5]:
• Verbesserung der Prozesse: Optimierungen der resultierenden Sinterstrukturen durch
Änderung der Sinterprozessparameter Zeit, Druck und Temperatur, sowie der Atmosphäre.
Ebenso werden verstärkt Temperaturprofile statt konstanter Temperaturen genutzt.
• Designoptimierungen: Optimierungen der resultierenden Sinterstrukturen durch Aus-
wahl besserer Substrate bzw. Metallisierungen, sowie Optimierungen der Oberflächenrau-
igkeiten und Chip- und Silberdicken.
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• Verbesserung der Sinterpasten: Optimierungen der resultierenden Sinterstrukturen
durch Anpassung der Partikelgrößen und Arten, sowie Partikelformen und organischen
Zusätzen.
Dabei sind die drei Punkte bezüglich des Optimierungspotenzials nicht als gleichrangig zu be-
trachten. Den Sinterparametern sind in der Regel recht restriktive Höchstgrenzen gesetzt, welche
im Allgemeinen auch voll ausgenutzt werden. Dazu bedingen sich die Parameter in einer klas-
sischen Dreiecksbeziehung gegenseitig [5]. Daher ist der Optimierungsspielraum hier begrenzt.
Auch die Sinterprofile, welche vor allem bei niedrigen Drücken Anwendung finden, beschränken
sich häufig auf einfache bzw. 2-3 stufige Rampen [32, 33]. Dennoch, da die Prozesse und die
Sinterparameter relativ einfach geändert werden können, finden Optimierungsversuche zuerst
hier statt [34] und die Anzahl der Veröffentlichungen dazu ist entsprechend hoch [3, 4, 5].
Optimierungen unter dem Punkt „Design“ sind da schwieriger durchzuführen, da diese häufig
technologiebedingt nicht ohne Weiteres geändert werden können. Allerdings können die Desi-
gnparameter (z.B.: Art des Substrats, der BLT [bond line thickness -> SAG-Dicke] und beson-
ders das Material der Metallisierung [35, 36, 37]) durchaus einen signifikanten Einfluss auf die
Zuverlässigkeit der entstehenden Struktur haben. Der Schwerpunkt der Optimierung der letzten
Dekade lag damit im Wesentlichen auf der Weiterentwicklung der Sinterpaste, wenn man die
Resultate statt die Anzahl der Veröffentlichungen betrachtet. Hierbei wurden Form und Größe
der Partikel, sowie die Additive verbessert, um die Neigung der Paste zur Versinterung zu er-
höhen. Dadurch können die Werte der Sinterparameter reduziert werden, bzw. bei den gleichen
Werten verbessert sich die resultierende Struktur [5].
Triebkraft des Sinterns ist die Reduzierung der, durch das hohe Oberflächen zu Volumen -
Verhältnis der kleinen Partikel erhöhten, inneren Energie des Sintermaterials. Die Oberflächen
stellen zweidimensionale Defekte und damit Energie dar. Das Verschweißen der Partikel beim
Sintern liegt damit in einer Reduzierung der Oberfläche und einem Abbau der inneren Energie
zurück in Richtung des thermodynamischen Gleichgewichtes begründet. Daher ist die Versinte-
rungsneigung der Partikel umso stärker ausgeprägt, je kleiner sie sind und desto weiter sie vom
Ideal der hydrostatischen Kugelform abweichen [38]. Die Sinterpasten wurden daher in Richtung
kleinere bzw. stärker flockenförmiger Partikel weiterentwickelt. Sowohl eine primäre Klassifizie-
rung der Pasten nach Partikelgröße [4, 5] als auch nach empfohlenen Drücken ist üblich [39].
Am häufigsten lässt sich folgende Dreiteilung finden [5]:
• µ-Ag Pasten: Diese ursprünglichen Pasten enthalten Partikel im Mikrometerbereich, wel-
che durch Ausfall aus einer Silbernitratlösung gewonnen und anschließend zu wenigen hun-
dert Nanometer dünnen aber flächigen „Flakes“ gemahlen werden, um die Oberfläche zu
vergrößern [4]. Diese Pasten sind noch am Markt und als Stand der Technik zu werten.
Die Entwicklung fokussiert sich hierbei auf die kristallografischen Eigenschaften und die
Form der Partikel, sowie der Zugabe von Silberverbindungen sowie anderen Zusätzen. So
helfen Peroxide beim Oxidieren der Organik. Weitere Zusätze ermöglichen den Verzicht
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auf Edelmetallmetallisierungen. Typische Sinterdrücke liegen im zweistelligen MPa Bereich
[5].
• Nano-Ag Pasten: Nano-Pasten wurden mit dem Ziel entwickelt, auf die Sinterpresse ver-
zichten zu können. Allerdings sind im Allgemeinen die Resultate des drucklosen Sinterns
aktuell noch wenig überzeugend [29, 28, 30] und auch nur für kleine Flächen nutzbar [4].
Andere Quellen bescheinigen Nano-Silber eine brauchbare thermische Leitfähigkeit bei ei-
ner akzeptablen Zuverlässigkeit [40]. Die dazu nötigen Nano-Partikel können ebenso wie
µ-Ag (wenn auch aufwändiger) durch Ausfällung aus Silbernitrat gewonnen werden [41],
sie werden aber nicht mehr mechanisch gemahlen. Die dadurch entstehende Kugelform
macht allerdings einen Teil des Vorteils der Größenreduktion wieder zunichte [4]. Haupt-
probleme sind die Gesundheitsgefahr, welche von den Nano-Partikeln ausgeht [42], sowie
der Bedarf an recht vielen organischen Zusätzen, um eine vorzeitige Agglomeration der
Partikel zu verhindern [5]. Schwierig ist auch der notwendige Prozess. Der Verzicht auf
Druck bedingt im Allgemeinen eine Erhöhung von Temperatur und Verlängerung der Sin-
terzeit [5]. Selbst wenn noch druckbehaftet, aber mit sehr kleinen Drücken gesintert wird,
kann der Zeitbedarf noch in der Größenordnung von etwa einer Stunde liegen [4, 33].
Durch die Verwendung von Nano-Pasten eröffnen sich auch wieder signifikante Weiterent-
wicklungspotenziale der grundlegenden Sintertechnik. So wurde in den letzten Jahren an
der Nutzung von Ultraschall-unterstütztem (drucklosem) Sintern geforscht, was durch das
Fehlen einer Presse ermöglicht wurde [43].
• Hybridpasten: Eine verbreitete Möglichkeit die Vorteile von Nano-Silber bei reduzierten
Nachteilen (Kosten für Nanopartikel, zu viel Organik) zu nutzen, stellen Hybridpasten dar.
Hierbei werden angepasste µ-Ag Pasten mit zusätzlichen Nano-Partikeln versehen. Die
Nano-Partikel der modernen Pasten haben dabei typischerweise ein duales Partikelsystem
mit einem Größenverhältnis von 1 : 3 [5], um die Versinterungsneigung der µ-Partikel zu
erhöhen. Auch der Ersatz von Nano-Partikel durch silberhaltige Zusätze, beispielsweise
durch Silberoxide ist möglich [44, 4]. Mit diesen Pasten wurden bereits gute Ergebnisse
erzielt [45, 4], wobei diese Aussage nicht ohne Weiteres für druckloses Sintern gilt [5].
Bei zu starker Reduktion der Sinterparameter reduziert sich die Scherfestigkeit (und damit die
Zuverlässigkeit) der Silberschicht überproportional [24]. Aufgrund des Bestrebens mit möglichst
kleinem Druck, idealerweise druckfrei zu sintern, bewegt man sich häufig im Randbereich dessen,
was in Puncto Zuverlässigkeit noch als akzeptable Sinterstruktur gelten kann. Dadurch ist die
Untersuchung der Ermüdung der Silberschicht und die Aufstellung von Lebensdauervorhersagen
für diese Ausfallmechanismen nach wie vor interessant, denn nur dadurch können die Parame-
teruntergrenzen untersucht und bestimmt werden. Neben der mechanischen Ermüdung, welche
in dieser Arbeit betrachtetet werden soll, wird Migration des Silbers als ein großes Zuverlässig-
keitsproblem in der Literatur genannt [46, 47]. Bei Temperaturen oberhalb von θ = 250 ◦C kann
dies auch in trockener Atmosphäre der Fall sein, sofern Sauerstoff zur Bildung von (bei diesen
Temperaturen) thermodynamisch instabilen Oxiden vorhanden ist [48].
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2.2 Kontinuumsmechanische Lebensdauermodellierung
2.2.1 Plastisches Verformungsverhalten metallischer Werkstoffe
Die Prozesse, welche die mechanische Materialermüdung bei metallischen Werkstoffen verursa-
chen, lassen sich makroskopisch als plastische Verformung beschreiben. Dabei handelt es sich
um mehrere, teils komplexe, vielschichtige, gegebenenfalls zeit- und temperaturabhängige Me-
chanismen auf atomarer Ebene, welche zu einer irreversiblen Formänderung führen. Da Lebens-
daueruntersuchungen ein Grundverständnis dieser Prozesse erfordern, soll im Folgenden kurz
auf diese eingegangen werden. Zunächst soll das Verformungsverhalten bei niedrigen homologen
Temperaturen betrachtet werden. In diesem Bereich ist die Darstellung des makroskopisch sicht-
baren Verformungsverhaltens in Form von Spannungs-Dehnungs-Kurven am geläufigsten. Eine













Abbildung 2.5: Typische Spannungs-Dehnungs-Kurve bei polykristallinen kfz-Metallen mit elas-
tischer Entlastungs- und Wiederbelastungskurve (links). Spannungsdehnungskurven bei ver-
schiedenen Dehnraten und Temperaturen (rechts).
Wie aus der Kurve zu entnehmen ist, steigt bei Verformung des Materials die Dehnung mit
zunehmender Spannung zunächst linear (mit dem E-Modul als Anstieg) an, bis die Grenze des
plastischen Fließens (σy) erreicht wurde. Ursache dieser elastischen Deformation ist eine Ver-
größerung der Atomabstände im Metallgitter ohne Aufbrechen der Bindungen. Daher ist dieser
Prozess vollständig reversibel. Bei Überschreiten der Fließgrenze genügt die angelegte Spannung
zumindest lokal um einzelne Verbindungen temporär aufzutrennen, was zur Generierung und
Bewegung von Defekten in den Kristalliten führt. Bei diesen Defekten handelt es sich vor allem
um eindimensionale Defekte (Versetzungen). Diese Defekte können sich gegenseitig in der Be-
wegung behindern und mit (selbst im thermodynamischen Gleichgewicht) immer vorhandenen
0D-Defekten (Leerstellen, Zwischengitteratomen), aber auch Korngrenzen (2D) und Einschlüs-
se oder anderen Volumendefekten (3D) interagieren. Dabei entstehen durch Versetzungsmulti-
plikation auch neue Versetzungen. Korngrenzen können von Versetzungen in der Regel nicht
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überwunden werden, da die Gleitebenen zueinander zu weit versetzt sind. Daher stauen sich die
Versetzungen im Kristall spätestens an den Korngrenzen auf („pile-ups“). Dieser Vorgang setzt
die nötige Spannung zur Weiterbewegung der Versetzungen in den Körnern herauf. Dadurch
nimmt die Kurve bei polykristallinen Werkstoffen auch den eingezeichneten Verlauf, in welchem
der Kurvenstieg stetig und langsam kleiner wird. Das Material verfestigt sich. Bei (idealen) Mo-
nokristallen würde an der Fließgrenze der Anstieg der Kurve auf praktisch Null zurückgehen,
womit sich ein nahezu ideal-plastisches Verhalten zeigen würde [49].
Bei einer Entlastung der Probe bildet sich lediglich der elastische Teil der Gesamtdehnung zu-
rück. Das entstandene Versetzungsnetzwerk bleibt als makroskopische plastische Dehnung be-
stehen. Dieses Verhalten macht man sich in der Praxis zunutze, indem man den E-Modul aus
der Entlastungskurve bestimmt. Da häufig keine eindeutige Fließgrenze σy bestimmt werden
kann, bzw. diese sehr früh einsetzt, können dadurch Fehler vermieden werden. Wird die Probe
erneut gedehnt, überschreitet die Kurve aufgrund der Verfestigung die ursprüngliche Fließgrenze
elastisch bis zu dem Punkt, an welchem die Entlastung einsetzte. Dort setzt sie die ursprüngliche
Kurve fort.
Das beschriebene plastische Deformationsverhalten setzt voraus, dass die plastische Dehnung
von der Verformungsgeschwindigkeit unabhängig ist und nur von der angelegten Spannung ab-
hängt. Das kann streng genommen allerdings nur für T = 0 K angenommen werden [50], auch
wenn es in der Praxis als zweckmäßige Näherung für den gesamten Bereich kleiner homologer
Temperaturen genutzt wird. Bei höheren Temperaturen ist ein differenziertes, komplexeres Ver-
halten der Plastizität zu erwarten, in welchem die Verformung stärker von der inneren Struktur
des Gefüges, der Temperatur und der Dehnrate abhängt. Abbildung 2.5 (rechts) zeigt exempla-
risch ein erwartetes Verhalten bei höheren homologen Temperaturen. Mit steigender Dehnrate
ε˙ nimmt der plastische Teil der Dehnung ab, dagegen lässt eine Erhöhung der Temperatur die
Gesamtdehnung einschließlich des elastischen Teils ansteigen. Die Temperaturabhängigkeit des
E-Moduls, und damit der elastischen Dehnung, lässt sich über die ebenso temperaturabhän-
gigen Bindungskräfte erklären. Hinter der Temperatur- und Zeitabhängigkeit der plastischen
Dehnung stecken verschiedene viskoplastische Prozesse, welche als Kriechen zusammengefasst
werden [49]. Allen gemeinsam ist, dass es sich um thermisch aktivierte, auf Diffusion basierende
Prozesse handelt, was auch ihre Zeitabhängigkeit bedingt. Auf die wichtigsten und für gesinter-
tes Silber potenziell relevanten Kriechmechanismen soll im Folgenden kurz eingegangen werden.
Versetzungskriechen (Matrix-Kriechen)
Zur Verdeutlichung des Versetzungskriechens kann ein durch plastische Verformung verfestig-
tes Material, wie im ersten Teil der Kurzübersicht beschrieben, als Ausgangspunkt betrachtet
werden. Die Versetzungen, welche sich an beliebigen Hindernissen aufstauen, können diese bei
reiner Kaltverformung nicht überwinden, ohne dass die äußere Spannung weiter erhöht wird.
Durch die Vielzahl aufgestauter Versetzungen wird die weitere Versetzungsbewegung behindert,
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was sich als Verfestigung manifestiert. Zum anderen wird dadurch das Gitter stark elastisch
verspannt, was analog einer mechanischen Feder zur Erhöhung der inneren Energie führt. Sind
die Temperaturen allerdings hoch genug, können die Versetzungen Hindernisse überwinden, in-
dem sie zu Quellen und Senken von 0-dimensionalen Defekten werden und damit Leerstellen
aufnehmen oder aussenden [49]. Dadurch klettern sie senkrecht ihrer ursprünglichen Gleitebene
in eine neue, energetisch günstigere Ebene und überwinden dadurch das Hindernis. Daher wird
der Prozess als „Klettern“ bezeichnet. Triebkraft dieses Prozesses ist erneut die Reduzierung
der inneren Energie und damit das Wechseln in einen energieärmeren Zustand. Die notwendige
Aktivierungsenergie zum Auftrennen der Verbindung stammt sowohl aus der erhöhten inneren
Energie des Gitters als auch aus der thermischen Energie. Daher setzt dieser Prozess neben einer
minimalen Temperatur auch eine minimale Spannung voraus, da sonst nicht genug Versetzungen













Die Dehnrate des Matrixkriechens hängt damit wesentlich von der Konzentration der Versetzun-
gen und der Geschwindigkeit der Leerstellendiffusion ab [50]. Die Versetzungsdichte ρm ist dabei
quadratisch von der angelegten Spannung abhängig [51]. Diese Abhängigkeit zeigt Gleichung 2.1
(links). Hierbei ist α ein experimentell zu ermittelnder Vorfaktor, b der Burgersvektor und G
das Schubmodul (in der Quelle wurde G als µ bezeichnet).
Die Leerstellenstromdichte als zweite wichtige Abhängigkeit ist nach dem ersten Fick’schen Ge-
setz proportional zum Gradienten der Leerstellenkonzentration, wobei es sich bei der Generation
von 0D-Defekten im Rahmen des thermodynamischen Gleichgewichts um einen rein thermisch
aktivierten Prozess handelt, bei dem eine Aktivierungsenergie (Q) überwunden werden muss.
Daher folgt die Leerstellenkonzentration der Arrhenius-Beziehung nach Gleichung 2.1 (rechts)
[49]. Hierbei ist c0 ein temperaturunabhängiger Vorfaktor und k die Boltzmann-Konstante, wel-
che durch die allgemeine Gaskonstante R ersetzt wird, falls die Aktivierungsenergie Q auf ein






















Mit Hilfe der Orowan-Gleichung zur Beschreibung der Versetzungskinetik lässt sich aus den bei-
den genannten Abhängigkeiten die Dehnratengleichung für diesen Kriechprozess herleiten [50].
Diese Beziehung ist in Gleichung 2.2 zu sehen. Dabei erfolgt die Darstellung links nach Weert-
man und Dorn in Form der Scherrate [52] 1, rechts vereinfacht als Dehnrate [49]. Bei Aufstellung
1auch eine Erweiterung der Gleichung um einen Term zum Ausdruck der Korngrößenabhängigkeit ist möglich
[53]
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der Formel ergibt sich ein Spannungsexponent von drei, da Gleichung 2.1 (links) mit ihrer qua-
dratischen Spannungsabhängigkeit mit einer weiteren linearen Spannungskomponente aus der
Versetzungsgeschwindigkeit multipliziert wird. In der Praxis zeigen sich allerdings auch deutlich
größere Exponenten von bis zu acht [49], so dass der Exponent als Parameter n durch individu-
elle Kriechexponenten zu bestimmen ist, statt fix gesetzt zu werden.
Korngrenzendiffusion (Coble-Kriechen)
Ein weiterer potenziell wichtiger Mechanismus ist die Korngrenzendiffusion, wobei eine Deforma-
tion auch ohne Versetzungsbewegung stattfindet. Bei diesem Prozess diffundieren die Leerstellen
entlang der Korngrenzen gemäß eines, von einem äußeren Spannungsfeld hervorgerufenen, Poten-
zialfeldes. Die Leerstellen diffundieren von Korngrenzen, welche bezogen auf die Flächennormale
unter Zugspannung stehen, zu Korngrenzen, welche unter Druckspannung stehen [50]. Aufgrund
kleinerer Bindungskräfte in der Fläche ist die Aktivierungsenergie des Prozesses (QKG) geringer
als bei der Volumendiffusion. Dagegen sind die möglichen Diffusionspfade auf zwei Dimensionen
begrenzt. Die Dehnratengleichung kann analog zum Matrixkriechen hergeleitet werden und wird
gegeben durch 2.3 (nach [49]). Neben den bereits bekannten Variablen ist Ω das Volumen der












Die Spannungsabhängigkeit ist bei diesem Mechanismus linear, da der quadratische Term der
Versetzungsdichte aus Gleichung 2.1 bei der Herleitung entfällt. Dadurch und durch die niedrige-
re Aktivierungsenergie sollte dieser Prozess vor allem bei kleineren Spannungen und niedrigeren
Temperaturen an Dominanz gewinnen. Ein weiterer wichtiger Punkt ist die umgekehrt pro-
portionale Abhängigkeit der Dehnrate von der Korngröße in dritter Potenz. Kleinere Körner
begünstigen daher diesen Kriechprozess, da dort das Verhältnis Korngrenze(-Fläche) zu Korn-
volumen größer ist. Die Strukturintegrität des Gefüges wird bei der Korngrenzendiffusion durch
Korngrenzgleiten sichergestellt, wodurch die deformierten Körner eine entsprechende Ver-
schiebung als Ausgleichsbewegung durchführen.
Leerstellendiffusion durch das Volumen (Nabarro-Herring-Kriechen)
Eine Diffusion von Leerstellen ist natürlich nicht nur entlang der Korngrenzen, sondern auch
durch das Volumen der Körner möglich. Die Herleitung dieses Prozesses ist wieder über die
Leerstellenstromdichte analog zu den anderen Prozessen möglich. Die Gleichung ist gegeben
durch 2.4 ([49]). Damit ist die Dehnratengleichung derjenigen des Coble-Kriechens sehr ähnlich,
wobei aufgrund der Herleitung über die Geometrie lediglich die Korngrenzendicke (δ) im Zähler
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Zu beachten ist dabei allerdings, dass es sich wieder um eine Volumendiffusion handelt, wie es
bereits beim Versetzungskriechen der Fall war. Die Aktivierungsenergie im Arrhenius-Term QV
ist hierbei erneut die Selbstdiffusion im Volumen, was eine deutlich höhere Energiebarriere dar-
stellt, als die Selbstdiffusion entlang der Korngrenzen (QKG). Daher kann angenommen werden,
dass das Nabarro-Herring-Kriechen eine untergeordnete Rolle spielen sollten.
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Abbildung 2.6: Idealisiertes Diagramm der Kriech-Verformungsmechanismen (nach [49]).
Einen Überblick, welche Kriechmechanismen bei welchen Temperaturen und Spannungen i.d.R.
auftreten, gibt Abbildung 2.6. Hierbei ist zu beachten, dass es sich um eine Idealisierung handelt.
Bei vielen Metallen sind die Kriechbereiche enger und zu höheren hin Temperaturen verschoben.
Nimmt die Korngröße ab, breitet sich vor allem der Bereich des Coble-Kriechen aus [49], so dass
für Silber kleiner Korngröße (wie SAG) die dargestellte Grafik nicht unerwartet wäre. Zusätzlich
muss die Porosität des gesinterten Silbers Berücksichtigung finden. Neben den kleinen Körnern
sind viele Korngrenzen auch tatsächlich Oberflächen im Silber, was das Coble-Kriechen begünsti-
gen sollte. Eine noch größere Rolle könnten allerdings die lokale Spannungsüberhöhungen an den
Ligamenten des gesinterten Silbers spielen, was besonders bei schwächer gesinterten Materialien
wichtig sein sollte. Hierbei könnte das Versetzungskriechen - trotz höherer Aktivierungsenergie
- dominieren. Eine detaillierte Materialcharakterisierung mit Struktur-Eigenschaftskorrelation
steht dabei noch aus. Aufgrund des kontinuierlichen Bestrebens der Industrie die Drücke, Tem-
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peraturen und Sinterzeiten zu reduzieren, ist eine solche Arbeit nur umso wichtiger.
2.2.2 Zyklische Belastungen und Materialermüdung
Die genannten Verformungsmechanismen der zeitunabhängigen plastischen Verformung und des
Kriechens beschreiben die werkstoffwissenschaftlichen Prozesse, welche im inneren des Materials
bei Belastung ablaufen. Daneben stellt die Art der Belastung einen weiteren wichtigen Punkt
dar. In der Praxis werden die Materialien selten stetig bis zum Bruch gedehnt oder kriechen
gelassen, wie es bei den Charakterisierungsexperimenten der Fall ist. Stattdessen treten Wech-
sellasten auf. Bei diesen werden die Materialien mechanisch unterkritisch belastet, wobei sich
diese Lasten zyklisch wiederholen. Hierbei können sich die Lastamplituden durchaus ändern.
Bei jedem dieser Zyklen entstehen im Material Schäden in Form von Versetzungen, welche die
angesprochenen Versetzungsnetzwerke bilden. Voraussetzung ist, dass die Spannungsamplitu-
de zwar einerseits die Fließgrenze übersteigt, das Bauteil aber nicht überkritisch, bis zu einem
makroskopisch erfassbaren Schaden, belastet wird. Da die Versetzungen bei einer Entlastung
bestehen bleiben und bei erneuter Last noch weitere Versetzungen dazu kommen, akkumuliert
sich der Schaden, was letztlich zum Bauteilversagen führen kann. Die werkstoffschädigenden
Folgeerscheinungen der zyklischen Belastungen werden unter dem Begriff (mechanische) Er-
müdung zusammengefasst [54]. Werden metallische Strukturen ermüdet, manifestieren sich die
Schäden in Form verschiedener Fehlermechanismen. Dabei laufen (je nach Spannungen, lokalen
Spannungen und Temperaturen) auf der Nano-Skala die vorgestellten Verformungsmechanismen
nach Abbildung 2.6 ab, wobei Überlagerungen, sowohl der Verformungs- als auch der Fehler-
mechanismen, vorkommen können. Auch wenn der Lebensdauermodellierung in dieser Arbeit
die Schadensmechanik und nicht die Bruchmechanik zugrunde liegt, ist die Betrachtung dieser
Mechanismen dennoch nötig. Die Vergleichbarkeit zwischen Experimenten ist nur bei stabilem
Fehlermechanismus gegeben.
Transgranulare µ−Rissausbreitung (Ermüdungsriss)
Der wichtigste Fehlermechanismus, welcher bei der Ermüdungen von Metallen auftritt, ist die
Bildung und das Wachstum transgranularer µ−Risse [49]. Bereits bei kleinen Temperaturen und
deutlich unterkritischen Lasten kann es zu diesem Mechanismus kommen. Der zugrundeliegende
Verformungsmechanismus ist das plastische Versetzungsgleiten und der Aufstau der Versetzun-
gen an den Korngrenzen. Diese Risse gehen dabei immer von bestehenden Singularitäten aus.
Von dort wächst der Riss durch das Korn bis zur Korngrenze und geht dort in ein Nachbarkorn
über, sofern eine günstige Gleitebene vorliegt [49]. Dadurch, dass Singularitäten bei der Prozes-
sierung mit eingebracht werden und da dieser Mechanismus als wichtigster Fehlermechanismus
gilt, kann das Ermüdungsverhalten als hochgradig abhängig von herstellungsbedingten Fehlern
betrachtet werden. Das ist ein wesentlicher Unterschied zu monotonen Lasten, wo dies im weit
geringerem Maße gilt [49, 55]. SAG sollte als poröses Material besonders davon betroffen sein.










Abbildung 2.7: Aufrauung der Oberfläche durch Bildung von Intrusionen und Extrusionen unter
zyklischer Belastung (nach [49]).
Dieser Fehlermechanismus findet auch bei als „perfekt“ angenommen Schichten statt, es gibt hier
lediglich Zeitverzögerungen, da die Singularitäten erst erzeugt werden müssen. Die Entstehung
dieser, welche für die Anrisse nötig sind, zeigt Abbildung 2.7. Durch die zyklische Verformung
oberhalb der Fließgrenze kommt es zu Versetzungsbewegungen entlang günstiger, im 45 ◦ Win-
kel orientierter Gleitbänder. Dabei sind die Gleitbänder für beide Bewegungsrichtungen nicht
zwangsläufig gleich, so dass es zur Aufrauung der Oberfläche durch Stufenbildung kommt. Die-
ser Prozess wird unter Anwesenheit von Sauerstoff noch verstärkt, da die sich sofort bildende
Oxidschicht eine Rückbewegung und erneutes Verschweißen der Flächen behindert [49, 56]. Diese
Stufen werden, je nachdem ob der Versatz nach innen oder außen gerichtet ist, als Intrusionen
bzw. Extrusionen bezeichnet [56]. Erreichen einzelne Singularitäten aufgrund ihrer Tiefe eine
gewisse Dominanz, konzentrieren sich an diesen die Spannungen an der Materialoberfläche und
es bilden sich Anrisse. Wiederum sind einzelne, besonders günstig orientierte Anrisse der Aus-
gangspunkt für die eigentliche transgranulare Rissausbreitung.
Intergranulares Korngrenzversagen
Sind die Spannungen moderat, die homologen Temperaturen dafür aber relativ hoch, kommt
es durch Diffusionskriechen zur Bildung und Wachstum von Poren entlang der Korngrenzen,
welche bei fortdauernder Last zusammenwachsen und Risse bilden. Dieser Fehlermechanismus
tritt besonders bei Loten auf, welche naturgemäß bei hohen homologen Temperaturen belastet
werden.
Erwarteter Fehlermechanismus für gesintertes Silber
Für SAG ist das mechanische Materialverhalten im Allgemeinen und der Fehlermechanismus im
Besonderen noch nicht zufriedenstellend untersucht, wie das folgende Kapitel der Materialcha-
rakterisierung aufzeigen wird. Bei Silber handelt es sich um ein duktiles, kubisch-flächenzentriertes
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Metall mit einer mäßig hohen Schmelztemperatur. Eine homologe Temperatur von 0, 5 ist bei
Silber erst bei θ = 344 ◦C erreicht. Diese Temperatur liegt deutlich oberhalb der nutzbaren Gren-
ze (max. θ = 150 ◦C) für Halbleiterschaltungen, welche auf Silizium basieren. Wie dargelegt,
wird dessen ungeachtet davon ausgegangen, dass aufgrund der lokalen Spannungsüberhöhungen
in dem porösen Werkstoff ein signifikantes Matrixkriechen möglicherweise bereits bei kleineren
Temperaturen einsetzen könnte. In diesem Fall würden sich die Kletterprozesse des Matrixkrie-
chens mit dem plastischen Versetzungsgleiten überlagern. Die spannungsabhängige Generati-
on und Multiplikation der Versetzung ist Teil beider Prozesse. Damit würde der beschriebene
Fehlermechanismus der transgranularen µ−Rissausbreitung um das Klettern erweitert und bei
gegebenen Spannungen eine größere Dehnung verursachen. Basierend auf dieser Annahme soll-
te in guter Näherung von einer Superposition der plastischen Dehnung und Kriechdehnung zu










b)     überwiegendes 
Ermüdungsrisswachstum
c)     gemischtes Kriech-
Ermüdungs-Risswachstum
Abbildung 2.8: Skizze der beiden Fehlermechanismen (a und b) und einer möglichen Überlage-
rungsform (c) (nach [50]).
Trifft die Annahme zu, dass die Kriechprozesse aufgrund einer lokalen Spannungsüberhöhung
bereits bei niedrigeren homologen Temperaturen auftreten, ist die Relevanz von Diffusionskriech-
prozessen fraglich. Hintergrund ist die geringe Spannungsabhängigkeit dieser Prozesse, auch
wenn die Aktivierungsenergie niedriger ist. Andererseits kann durch die sehr kleine Korngröße
in den meisten Sinterschichten das Coble-Kriechen begünstigt werden. Das würde zum Auftreten
von intergranularem Korngrenzversagen als zweiten Fehlermechanismus führen. Gegebenenfalls
tritt eine Überlagerung der Mechanismen auf, wodurch sich dieser Dehnungsanteil wie beschrie-
ben, zur plastischen Dehnung und Kriechdehnung (des Matrixkriechens) addieren würde. Es
besteht ebenfalls die angesprochene Möglichkeit, dass sich die Dominanz der Fehlermechanis-
men bei anderen Lastgeschwindigkeiten oder Temperaturbereichen ändert. Abbildung 2.8 zeigt
Skizzen der beiden Fehlermechanismen und eine mögliche Überlagerung der beiden. Um festzu-
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stellen, ob beide Mechanismen und in welchem Verhältnis sie auftreten, sind metallografische
Schliffe von ermüdeten Strukturen zu untersuchen.
2.2.3 Transientes Verformungsverhalten
Die (realen) mechanischen Materialeigenschaften und damit auch die Materialkurven (wie die
σ-ε-Kurve oder das Kriechen) sind nicht statisch. Neben der angesprochenen Temperatur- und
Dehnratenabhängigkeit kommt es auch zu Veränderungen der Materialstruktur während der
Last. Damit ist das dynamische Verhalten besonders für Ermüdungsuntersuchungen relevant.
Sofern sich die Materialdaten stabilisieren, ist eine kontinuumsmechanische Beschreibung des
Verformungsverhaltens mit statischen Materialdaten möglich. Das setzt allerdings voraus, dass
die Stabilisierung schnell genug stattfindet, bzw. der Unterschied zwischen transienten und sta-
tischen Daten klein ist. Ansonsten müssen diese Berücksichtigung finden.
Bei der instantanen (zeitunabhängigen) plastischen Verformung ist Grundannahme, dass die
Dehnung bei niedrigen homologen Temperaturen (idealisiert) nicht zeitabhängig ist, sondern
(bei konstanter Temperatur und gleichem Material) nur von der Spannung abhängt. Daher ist
die Beschreibung in Form einer Spannungs-Dehnungs-Kurve nach Abbildung 2.5 (links) ange-
bracht. Dessen ungeachtet können bei zyklischen Lasten auch unter dieser Annahme transiente
Prozesse stattfinden, wobei diese von der bisherigen Belastungsgeschichte und damit der Anzahl
der Zyklen abhängen, statt zeitabhängig zu sein. Abbildung 2.9 zeigt das erwartete Verhalten bei
den meisten duktilen Metallen. Wird eine Probe einachsig über die Fließgrenze σy hinaus ver-
formt und erfolgt im Anschluss eine Entlastung und Verformung in die Gegenrichtung, befindet
sich die neue Fließgrenze bei einer kleineren Spannung. Verursacht wird dieser Effekt von den
eingebrachten Versetzungen und deren rücktreibenden Kräften. Energetisch betrachtet ist die
zur Generierung von Versetzungen benötige Energie, welche durch eine äußere Spannung einge-
bracht werden muss, reduziert, da die erhöhte innere Energie der Versetzungen den Differenzbei-
trag leistet. Dieser als Bauschingereffekt bezeichnete Mechanismus ist stark richtungsabhängig.
In Richtung der ursprünglichen Dehnung sorgen die Versetzungen für eine Heraufsetzung der
Fließgrenze, was als Verfestigung bezeichnet wurde, in Gegenrichtung setzen sie σy herab. Im
mehrdimensionalen Lastfall liegen alle anderen Spannungsrichtungen zwischen den beiden Extre-
men [57, 58]. Während die Fließgrenze, welche das Einsetzen des plastischen Fließens beschreibt,
im einachsigen Fall nur ein Punkt darstellt (σy), ist es im zweidimensionalen Fall bereits eine
geschlossene Linie um eine Fläche und im dreidimensionalen Fall eine geschlossene Fläche um
ein Volumen. Bei Materialien, welche dem beschriebenen Bauschingereffekt unterliegen, ändert
eben diese Fließfläche bei richtungsabhängiger Verformung ihre Gestalt nicht, sondern wird in
Richtung der Last verschoben. Dieser Prozess wird als kinematische Verfestigung bezeichnet [49].
Abbildung 2.9 (rechts) zeigt die Verschiebung einer Beispiel-Fließfläche im zweidimensionalen
Fall. Das kinematische Verfestigungsverhalten ist typisch für duktile Metalle und sollte auch bei
gesintertem Silber erwartet werden können.








Abbildung 2.9: Skizze zur Verdeutlichung des Bauschingereffektes: Bei Umkehrung einer einach-
sigen Belastung hat sich die Fließgrenze σy verschoben (links). Bei mehrachsigen Belastungszu-
ständen bewirkt der Effekt eine Verschiebung der Fließfläche (rechts ein 2D Beispiel).
Aus dem Verfestigungsverhalten ergeben sich zwei wichtige Punkte. Zum einen muss eine spä-
tere Simulation der plastischen Verformung je Zyklus für mehrere Zyklen bis zu einer stabilen
Amplitude durchgeführt werden. Die Anzahl der Zyklen hängt dabei vom Kurvenverlauf der
Spannungs-Dehnungs-Kurve ab. Häufig genügen drei bis vier Zyklen dafür, wobei bei manchen
Stählen auch bis zu einem Dutzend Zyklen bis zu einem eingeschwungenen Wert nötig seien
können [59]. Zum zweiten kann es vorkommen, dass bei kleineren Amplituden, welche nicht weit
oberhalb der ursprünglichen Fließgrenze liegen, sich durch Verfestigungsprozesse die Fließgrenze
soweit nach oben schiebt, dass die maximale Dehnungsamplitude im elastischen Bereich bleibt.
Dieser Punkt ist bei der Dimensionierung von Lastamplituden für Ermüdungsexperimente zu
berücksichtigen.
Auch beim Kriechen treten transiente Effekte auf, welche am Beispiel des erwarteten Matrix-
kriechens betrachtet werden sollen. Nach Beginn der Belastung wird das Material aus dem
thermodynamischen Gleichgewicht gebracht, indem Versetzungen generiert werden. Aufgrund
der erhöhten Temperatur, welche für das Kriechen notwendig ist, kommt es parallel dazu zu
Erholungsprozessen im Kristall. Bei diesem Prozess kommt es zu Bewegungen der Versetzungen
entlang ihrer Gleitebenen, da die dafür nötige Energie durch die innere Energie der Versetzungen
in Verbindung mit der thermischen Energie bereit steht. Da es sich bei Versetzungen um Span-
nungsdipole handelt, können sich diese auch außerhalb ihrer eigentlichen Gleitebene anziehen
und abstoßen (je nach Orientierung). Dadurch annihilieren einige der Versetzungen, während
sich der Rest zu energetisch günstigeren Positionen umordnet und Kleinwinkelkorngrenzen bil-
det (Polygonisation) [60]. Durch diese Kristallerholung baut das Material einen großen Teil seiner
erhöhten inneren Energie ab und nähert sich dem thermodynamischen Gleichgewicht wieder an.
Ausgehend von einer unverformten Probe (im thermodynamischen Gleichgewicht) ist bei Beginn
der Last die Dehnrate maximal. Die schnell zunehmende Anzahl an Versetzungen und die damit
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verbundene Verfestigung reduzieren die Dehnrate bis sich ein Gleichgewicht aus Verfestigung
und Erholung und damit eine stabile Dehnrate einstellt.
?
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Abbildung 2.10: Verlauf der Dehnung über die Zeit bei viskoplastischen Materialien (nach [49]).
Abbildung 2.10 zeigt eine typische Kriechkurve in Form der Gesamtdehnung über die Zeit (nach
[49]). Augenscheinlich sind drei Bereiche des Dehnverhaltens auszumachen. Beginnend mit der
elastisch-plastischen Dehnung (ε0) nimmt die Dehnrate (
dε
dt
) im Bereich I kontinuierlich ab, bis
sie sich im Bereich II durch die Bildung des Gleichgewichts stabilisiert. Dieser transiente Über-
gangsbereich wird als dynamisches oder primäres Kriechen bezeichnet [49]. Im Bereich III ist
das Material bereits derart geschädigt, dass sich der innere effektive Querschnitt vermindert und
die Dehnrate bis zum Bruch zunimmt [49, 50].
Zur Berücksichtigung des Kriechens in der Lebensdauermodellierung ist zunächst die Frage der
technischen Relevanz der drei Bereiche zu klären. Der Bereich III, in welchem das Material be-
reits seine Funktion nicht oder nur noch eingeschränkt erfüllen kann und dessen Eintreten in
der Praxis auch sehr schwer vorhersagbar wäre, wird im Allgemeinen nicht für Zuverlässigkeits-
untersuchungen herangezogen. Den ingenieurwissenschaftlich wichtigsten Teil stellt Bereich II
dar [49, 50]. Zum einen ist Bereich II häufig der größte Bereich der Kriechkurve, zum anderen
dominiert bei höheren Spannungen und besonders bei höheren Temperaturen ohnehin das se-
kundäre Kriechen [61], welches dazu verhältnismäßig einfach zu modellieren ist. Die Dehnrate
des sekundären Kriechens ist bei gegebener Spannung und Temperatur konstant.
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2.2.4 Mathematische Beschreibung des sekundären Kriechens
Bereits 1929 publizierte Norton, dass die stationäre Dehnrate von Stahl bei konstanter Tempe-
ratur in Form einer Potenzbeziehung nach Gleichung 2.5 von der Spannung abhängt [62].
ε˙II = Aσ
n, (2.5)
Dieses einfache Modell beschreibt das Kriechverhalten im Bereich II mit nur zwei Parametern,
einem Spannungsexponenten n und einem Vorfaktor A. Analog des Ramberg-Osgood-Gesetzes
lässt sich diese Gleichung durch Logarithmierung zur Parameterermittlung linearisieren. Bei Un-
tersuchungen mit verschiedenen Temperaturen zeigte sich, dass der Spannungsexponent (n) kon-
stant bleibt. Dieser Exponent gibt den Kriechmechanismus vor und liegt im erwarteten Bereich
(Matrix-Kriechen) typischerweise zwischen 3 und 8 [49]. Damit ändert sich nur der Vorfaktor A
über die Temperatur, was in logarithmischer Darstellung einer Parallelverschiebung der Kurven
entspricht. Da Kriechen ein diffusionsgetriebener Prozess ist, lässt sich die Temperaturabhän-
gigkeit über den Arrhenius-Ansatz beschreiben. So lässt sich Gleichung 2.5 um diesen erweitern





Hierbei ist Q die Aktivierungsenergie des Kriechprozesses (Volumen oder Oberfläche) [49, 63],
R ist die Gaskonstante und T die Temperatur. Für fixe Spannungen lässt sich diese Gleichung
ebenso linearisieren. Dadurch können - nach der Aufnahme der Dehnraten für verschiedene Tem-
peraturen nach Gleichung 2.5 - die Parameter Q und A der Gleichung 2.6 bestimmt werden.
Dieses, als „Power-Law-creep“ oder Norton-Kriechen bezeichnete, Gesetz besitzt als bewährte
Näherung einen weitreichenden Geltungsbereich für kleine und mittlere Spannungen. Erst bei
sehr hohen Dehnraten, welche erst bei hohen Spannungen auftreten sollten, wechselt die poten-
zielle zu einer exponentiellen Spannungsabhängigkeit („Power-Law breakdown“) und das Modell
versagt [63]. Problematisch kann es außerdem werden, wenn es zu einer Änderung der Dominanz
der Kriecheffekte kommt, z.B. von Matrix-Kriechen zu Korngrenzgleiten. Bei kleinen Spannun-
gen könnte sich dann der Spannungsexponent n ändern (beim Korngrenzgleiten ist er kleiner).
Soll dann der gesamte Bereich beschrieben werden, muss das Kriechmodell entsprechend erwei-
tert werden.
Eine Möglichkeit dazu stellt das Garofalo-Modell dar, welches bei SnAgCu Loten gebräuchlich ist
[8]. Dieses wird bei Loten für Bereiche um den Punkt des „Power-Law-Breakdowns“ verwendet,
es sollte aber gegebenenfalls auch für den Bereich eines potenziellen Mechanismenwechsels zwi-
schen kleinen und mittleren Spannungen verwendbar sein. Bei diesem Modell werden für n und
A „effektive“, gemittelte Werte der beteiligten Kriechmechanismen oder Bereiche verwendet und
das Gesetz um einen weiteren Parameter alpha erweitert. Um den transienten Übergangsbereich
zwischen kleinen und mittelgroßen Bereichen abzudecken und damit beide Bereiche abbilden zu
können, wird ein sinh-Term eingeführt. Das Garafalo-Gesetz ist durch Gleichung 2.7 gegeben.





2.2.5 Mathematische Beschreibung des primären Kriechens
In der Literatur gibt es verschiedene Modelle, um das primäre Kriechen mathematisch zu be-
schreiben. Grundlegend ist zu beachten, dass es sich dabei um eine Verminderung einer Dehnrate
durch Verfestigungsprozesse handelt. Da diese Dehnrate die qualitativ gleichen Spannungs- und
Temperaturabhängigkeiten wie die Dehnrate des sekundären Kriechens haben sollte, basieren
die Kriechmodelle des primären Kriechens auch auf Gleichung 2.6. Im einfachsten Fall wird zur
Modellierung des Bereichs I daher diese Gleichung lediglich um einen Term zur Verfestigung und





Eines der zweckmäßigsten dieser Modelle gibt Gleichung 2.8 wieder [64]. Hierbei wird von einer
zeitabhängigen Verfestigung in Form einer Potenzbeziehung ausgegangen. Dazu ist lediglich ein
weiterer Parameter (z) notwendig, welcher den Zeitraum bis zum Abfall des primären Kriechens
vorgibt [64]. Dabei unterstellt das Modell für diese Zeitabhängigkeit (analog zum Spannungs-
exponenten (n)) eine Konstanz über den gesamten Temperaturbereich. Die Aktivierungsenergie





Analog kann die Verfestigung auch als Potenz der Dehnung statt der Zeit nach Gleichung 2.9
dargestellt werden, wobei die Exponenten nicht gleich sein müssen. Im Rahmen dieser Arbeit
war zur Modellierung des primären Kriechens die Verwendung eines dieser Modelle angestrebt,
vorausgesetzt dieses zeigte die erwartete ingenieurmäßige Relevanz. Hintergrund ist die einfache
Interpretierbarkeit der Parameter und der Umstand, dass diese Modelle im verwendeten FEM-
Programm ANSYS bereits implementiert sind.
Abbildung 2.11 zeigt die Zusammensetzungen der einzelnen Dehnungen. Die schwarze Kurve
kann in einem Kriechversuch ermittelt werden, bei welchem die Spannung konstant gehalten
und die Dehnung aufgenommen wird. Diese setzt sich additiv aus drei Komponenten zusam-
men. Der erste Teil ist die instantane, zeitunabhängige Dehnung (ε0) (elastisch und plastisch).
Dazu kommen die lineare blaue Kurve der sekundären Dehnung und die orange eingezeichnete
transiente Kurve der primären Dehnung. Diese gilt es zunächst durch Subtraktion der beiden
anderen Dehnungen aus den Rohdaten zu bestimmen.
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Abbildung 2.11: Die Dehnungskurve zerlegt in ihre drei Komponenten. Instantanverformung,
primäres und sekundäres Kriechen (nach [49]).
2.2.6 Auswahl eines geeigneten Fehlerparameters
Für das Aufstellen kontinuumsmechanischer Lebensdauermodelle sind Informationen über den
„Schaden“, welche eine zu untersuchende Probe bei einem Lastzyklus erhält, notwendig. Die Grö-
ße, welche diesen Schaden beschreibt, wird als Fehlerparameter bezeichnet. Im vorangegangenen
Kapitel wurde dargelegt, dass die mikroskopischen Schäden in Metallen durch Mechanismen ver-
ursacht werden, welche makroskopisch als inelastische Verformung beschrieben werden können.
Von daher liegt nahe, die plastische Dehnungsamplitude (bzw. analog die Kriechdehnungsam-
plitude) als zweckmäßigen Fehlerparameter zu verwenden. Hierfür muss lediglich der Betrag der
plastischen Dehnung verwendet werden, da bei Wechsellasten die plastische Dehnung teilweise
auch wieder kompensiert wird, der frühere Schaden dabei allerdings bestehen bleibt und sich zu
dem des „Rückbiegens“ akkumuliert.
Die Beschreibbarkeit der Lebensdauerfunktion durch die plastische Verformung fanden Coffin
[65] und Manson [66] bereits Anfang der 50er Jahre unabhängig voneinander in empirischen Stu-
dien heraus. In komplexen Systemen treten allerdings im Allgemeinen dreidimensionale Lasten
auf. Die bisher aufgezeigte eindimensionale Last ist ein Sonderfall, welcher in der Praxis sehr
geringe Relevanz hat, bzw. (wie bei Zugversuchen) bewusst herbeigeführt wird. Wo im eindi-
mensionalen Fall die plastische Dehnung mit Hilfe der Materialdaten errechnet und als einfache
skalare Größe zum Vergleich der Schadensintensität mit der plastischen Dehnung eines anderen
1-D Zustandes herangezogen werden kann, ist das im allgemeinen dreidimensionalen Fall nicht
mehr so einfach möglich. Dort muss, basierend auf einer geeigneten Hypothese, zunächst eine
skalare Größe aus dem komplexen 3-D Zustand errechnet werden, welche später den Schaden
zum Vergleich repräsentieren kann.
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Eine Darstellung der mehrdimensionalen Plastizität erfolgt mit Hilfe der bereits vorgestellten
Fließflächen (siehe Abbildung 2.9 (rechts)). Die Fließgrenze, im dargestellten zweidimensionalen
Beispiel ist es die rote kreisförmige Linie, gibt dabei den Punkt F = f(σ1, σ2) = 0 vor, an
welchem das plastische Fließen einsetzt. Im eindimensionalen Fall war das die skalare Größe σy.
Innerhalb der Fläche (F = f(σ1, σ2) < 0) ist das Material rein elastisch, der Bereich außerhalb
(F = f(σ1, σ2) > 0) ist verboten. Dieses Verbot wird durch Betrachtung der Verfestigungsarten
im Spannungs-Dehnung-Diagramm sehr anschaulich. Im ideal-plastischen Verhalten gibt es kei-
ne Verfestigung und die Spannungskurve gleitet bei Erreichen von σy waagerecht ab, wobei der
Spannungswert nicht über σy hinaussteigen kann. Im höherdimensionalen Fall geschieht selbiges
bei Erreichen der Fließgrenze F = f(σ1, σ2) = 0, so dass der Bereich außerhalb der Fließflä-
che nicht erreicht wird. Im Falle eines Verfestigungsverhaltens vergrößert sich stattdessen die
Fließfläche bei Erreichen der Fließgrenze (isotrope Verfestigung) oder sie verschiebt sich (ki-
nematische Verfestigung), so dass auch hier der Bereich außerhalb der Fließfläche ungültig ist
[49]. Die Form der jeweiligen Fließflächen und damit die schadensrelevanten Definitionen, bei
welchem Spannungszustand das plastische Kriechen einsetzt, wird durch die gewählte Schadens-
hypothese festgelegt.
Vergleichsspannung nach Von Mises (Gestaltänderungshypothese)
In dieser Arbeit wird die Gestaltänderungshypothese von Richard von Mises verwendet [67, 68],
welche bei duktilen Metallen weit verbreitet ist. Diese Hypothese geht davon aus, dass Materi-
alschäden dann auftreten, wenn durch den angelegten Spannungszustand das Material isochor
deformiert wird und dabei diese Verformung einen Schwellwert überschreitet. Unabhängig ih-
rer Stärke verursachen hydrostatische Drücke und die damit verbundenen Volumenänderungen
demnach keine Schäden [69]. Die Fließbedingung der Gestaltänderungshypothese ist gegeben
durch Gleichung 2.10 [69, 49, 52].
F = J ′2 − k2r = 0 mit kr =
σy√
3
(im 1D − Fall), (2.10)
Im dreidimensionalen Fall, welcher im Folgenden noch genauer betrachtet wird, beschreibt die
Fließfläche einen Kreis mit dem Radius r =
√
2kr [49] bzw. r =
2
3σy [69] um die Achse der hydro-
statischen Spannung σm herum, welcher sich somit zu einem Zylinder extrudiert. Abbildung 2.12
zeigt eine Skizze der Fließfläche im Spannungsraum der Hauptspannungen. Die Skizze veran-
schaulicht deutlich die Hypothese. Durch eine gleichmäßige Zunahme der drei Hauptspannungen,
was lediglich einer Zunahme des hydrostatischen Druckes bedeutet, bewegt sich der Spannungs-
zustand entlang σm. Dadurch bleibt er innerhalb des Zylinders und der elastische Bereich wird
nicht verlassen. Lediglich die davon abweichenden (deviatorischen) Spannungskomponenten σ′
tragen zur Annäherung an die Fließfläche und damit dem Fließen bei, sollte F = 0 erreicht
werden.
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Abbildung 2.12: Skizze der Fließfläche unter Berücksichtigung der Gestaltänderungshypothese
(nach [52]).
Die Fließbedingung nach 2.10 ist aus der genannten Hypothese im 3D-Zustand hergeleitet. Wie
dargestellt, ist dabei die Definition eines skalaren Parameters, welcher den Schaden eines kom-
plexen dreidimensionalen Zustandes repräsentiert, angestrebt. Ausgangspunkt ist ein beliebiger
dreidimensionaler Spannungszustand, welcher durch drei Normalspannungen (σx, σy, σz,) und
sechs Schubspannungen (τij) als Tensor zweiter Stufe beschrieben wird [70]. Ein erster Schritt
























Nach Gleichung 2.11 reduzieren sich dadurch die Parameter von neun bzw. sechs unabhängigen
auf drei. Durch Einführung der hydrostatischen Spannung σm =
1
3(σ1 + σ2 + σ3) lässt sich der
Spannungstensor nach Gleichung 2.12 in einen hydrostatischen und einen deviatorischen Anteil
aufteilen.












σ1 − σm 0 0
0 σ2 − σm 0
0 0 σ3 − σm

 , (2.12)
Bis zu diesem Schritt handelt es sich noch um volle mathematische Äquivalenz und damit einer
einfachen Umformung. Die Hypothese beginnt im nächsten Schritt, in welchem der hydrosta-
tische Tensor als irrelevant für das Einsetzen des plastischen Fließens betrachtet und ignoriert
wird. Berechnet man vom deviatorischen Spannungstensor die drei Invarianten, ergibt sich die
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erste Invariante J ′1 zu Null. Die Hypothese geht im Weiteren davon aus, dass lediglich die zweite
Invariante des deviatorischen Spannungstensors J ′2 als Bedingung für das Einsetzten des Fließens





(σ1 − σ2)2 + (σ2 − σ3)2 + (σ3 − σ1)2
]
, (2.13)
Durch Aufstellen und Lösen des charakteristischen Polynoms von σ′ ergibt sich J ′2 nach Glei-
chung 2.13 [69]. Damit ist eine skalare Größe für die Fließbedingung im verallgemeinerten drei-
dimensionalen Fall gefunden. Unter Annahme der Gültigkeit der Hypothese setzt plastisches
Fließen im dreidimensionalen Spannungszustand dann ein, wenn die zweite Invariante des de-
viatorischen Spannungstensor einen materialspezifischen Schwellwert erreicht hat, was die Fließ-
bedingung nach Gleichung 2.10 beschreibt. Analog lässt sich nach Gleichung 2.14 die zweite





(ε1 − ε2)2 + (ε2 − ε3)2 + (ε3 − ε1)2
]
, (2.14)
Zur besseren Vergleichbarkeit werden nicht die Invarianten selber, sondern Referenzzustände
miteinander verglichen. Naturgemäß wird dabei auf den einfachen 1-D Zustand zurückgegriffen.

















Durch Gleichsetzen von J ′2 des eindimensionalen Zustandes ( 2.15) mit J
′
2 des dreidimensionalen






(σ1 − σ2)2 + (σ2 − σ3)2 + (σ3 − σ1)2
]
, (2.16)
Ebenso lässt sich die Vergleichsdehnung herleiten. Hierbei ist zu beachten, dass im eindimen-
sionalen Zustand ε2 und ε3 nicht Null sind, da sich das Volumen bei plastischen Dehnungen
(Scherungen) nicht ändert. Daher gilt:










(ε1 − ε2)2 + (ε2 − ε3)2 + (ε3 − ε1)2, (2.18)
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Hierbei handelt es sich um einen eindimensionalen Zustand, welcher (basierend auf der Hypothe-
se) die gleiche plastische Verformung wie ein komplexer dreidimensionaler Zustand mit gleichem
Wert für J ′ε2 aufgenommen hat und damit schadensäquivalent ist. Diese plastische Vergleichs-
dehnung wird (akkumuliert über einen vollen Lastzyklus) als Fehlerparameter verwendet und in
einer FEM-Simulation errechnet. Hierzu muss noch eine repräsentative Stelle gefunden werden,
an welcher der Dehnungswert (häufig über ein Volumen gemittelt) genutzt werden kann.
2.2.7 Das Coffin-Manson Lebensdauermodell
Nach Festlegung des Fehlerparameters kann die Lebensdauermodellierung durchgeführt und da-
mit der Fehlerparameter mit den Ausfallzeiten in einen funktionalen Zusammenhang gebracht
werden. Dabei sind empirische Versuche zum Verhalten von zyklischen Belastungen von Metal-
len nicht neu. Bereits in den 50er Jahren des 19ten Jahrhunderts untersuchte August Wöhler
das Ausfallverhalten von Eisenbahnachsen bei Wechselbeanspruchung mit unterkritischen Las-
ten [50, 71]. In Unkenntnis der werkstoffwissenschaftlichen Hintergründe der Schadensrelevanz
der plastischen Verformung verwendete er die Spannung als Lastamplitude und damit als Feh-
lerparameter, welche sich auch einfacher bestimmen lässt. Die durchgeführten Biege- und Torsi-



































Abbildung 2.13: Diagramm einer typischen Wöhlerkurve mit Abgrenzung der verschiedenen
Bereiche (nach [50]).
Abbildung 2.13 zeigt eine typische, nach Wöhler benannte Spannungs-Lastwechsel-Kurve (engl.
SN-curve). In dieser Darstellung wird die Spannung über die Anzahl der Ermüdungszyklen bis
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zum Versagen (Bruchlastspielzahl) logarithmisch aufgetragen, wobei die Spannung im Bereich
des erwarteten Versagens gegebenenfalls gemittelt wird. Die historischen Versuche waren al-
le (quasi-) einachsig, so dass dort die Spannung am Punkt des maximalen Biegemoments als
Lastamplitude herangezogen werden konnte. In dieser Kurve lassen sich deutlich drei Bereiche
erkennen. Im ersten, als Kurzeitfestigkeit gekennzeichneten Bereich, scheint die Lebensdauer sehr
empfindlich auf Spannungsänderungen zu reagieren. Danach folgt eine näherungsweise lineare
(im log-log Diagramm) Zunahme der Lebensdauer mit der abfallenden Spannung. Im letzten
Bereich der Dauerfestigkeit scheint keine Ermüdung mehr stattzufinden. (Dieses Verhalten tritt
eher bei krz-Stählen auf. Bei kfz-Metallen schwächt sich zwar der Kurvenanstieg ab, wird aber
in der Regel nicht Null [50].) Diese Dreiteilung des Kurverlaufs liegt darin begründet, dass die
eigentliche Schadwirkung durch die plastische Verformung verursacht wird, welche sich über den
Spannungsbereich nicht proportional ändert (vgl. Abbildung 2.5).
Anfangs des 20ten Jahrhunderts experimentierte Basquin mit der Ermüdung von metallischen
Werkstoffen und wies nach, dass im Zeitfestigkeitsbereich der Wöhlerkurve die Spannung mit der
Bruchlastspielzahl in einer Potenzbeziehung steht, sofern die wahre Spannung σA bestimmt wer-
den kann und genutzt wird [72, 49, 59]. Dieses Basquin-Gesetz ist gegeben durch Gleichung 2.19.
Es ist bei den Lebensdauermodellen auch eine Schreibweise üblich, in welcher nur die halbe Am-
plitude zur Beschreibung der Last genutzt wird [49], was in der zyklischen Natur der Ermüdung






Der Bereich der Zeitfestigkeit liegt typischerweise unterhalb der Fließgrenze σy, so dass bei
idealisierter Betrachtung keine plastischen Verformungen zu erwarten wären. Real treten diese
allerdings auch hier auf, sie sind lediglich makroskopisch nicht (bzw. schwer) mess- und feststell-
bar. Durch den funktionalen Zusammenhang zwischen Spannung und Schädigung ergibt sich
die experimentell feststellbare Potenzbeziehung der Basquin-Gleichung. Dadurch bietet sich die
Beschreibung der Lastamplitude durch die Spannung in diesem Bereich an.
Bei größeren Amplituden, bei welchen σy überschritten werden kann, ergibt sich ein gänzlich
anderes Bild, da hier bereits (makroskopische) plastische Verformungen auftreten können. Ein
Blick auf Abbildung 2.5 zeigt, dass hier bereits kleinste Spannungsänderungen zu sehr großen
Änderungen der plastischen Dehnung führen können. Je weniger das Material zur Verfestigung
neigt, umso „flacher“ ist die Spannungs-Dehnungs-Kurve und desto stärker ist dieses Verhalten
ausgeprägt. Dadurch kommt es zu der angesprochenen Abflachung im Anfangsbereich der Wöh-
lerkurve, welche in diesem Bereich eine Beschreibung der Last über die Spannung wenig sinnvoll
macht.
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Coffin [65] und Manson [66] führten nahezu zeitgleich Versuche im Bereich hoher Lastamplituden
durch. Dabei fanden sie heraus, dass die plastische Dehnungsamplitude - analog der Spannung
im Basquin-Bereich - über ein Potenzgesetz mit der Bruchlastspielzahl Nf im Zusammenhang
steht. Bei hohen Lasten ist somit eine direkte Beschreibung der Lastamplitude durch die plasti-
sche Dehnung und damit deren Nutzung als Fehlerparameter möglich und sinnvoll. Das Coffin-
Manson-Gesetz [49] ergibt sich somit nach Gleichung 2.20 (in der Literatur auch mit inversem





Plastisches Gleiten geschieht spannungslos, daher hat die Spannung lediglich eine elastische
„Komponente“. Dadurch lässt sich die Gesamtdehnung als Funktion der Bruchlastspielzahl in
einer gemeinsamen Gleichung 2.21 darstellen.




w + ε′f (Nf )
u, (2.21)
Dadurch ergibt sich ein reduziertes (ohne Dauerfestigkeit) und in den Dehnungsraum transfor-
miertes Diagramm [74]. In diesem bilden plastische und elastische Dehnung die Asymptoten und
zeigen anschaulich die Einsatzbereiche der beiden Lebensdauermodelle. Ein solches Diagramm







































Abbildung 2.14: Lebensdauermodell von ermüdeten Proben über den Gesamtbereich von nieder-
zyklischen und hoch-zyklischen Lasten im Dehnungsraum.
Dabei handelt es sich um reale Daten von mechanisch ermüdeten Kupfer-Leiterbahnen einer
früheren Arbeit [75]. Bei einer solchen Darstellung muss allerdings beachtet werden, dass sich der
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Fehlermechanismus über den gesamten Bereich nicht ändern darf. Der Schnittpunkt der beiden
Asymptoten grenzt dabei deutlich den Bereich des Coffin-Manson-Gesetzes (low cycle fatigue
[LCF]) vom Basquin-Bereich (high cycle fatigue [HCF]) ab. Diese Grenze liegt je nach Material
zwischen N = 104 und N = 105 [49]. Im gezeigten Beispiel wurden die Ermüdungsversuche im
LCF Bereich durchgeführt und damit die plastische Dehnung als Fehlerparameter verwendet.
Für die Ermüdungsexperimente der gesinterten Silberschichten in dieser Arbeit ist ebenfalls der
LCF Bereich der Schwerpunkt.
2.3 Mechanische Materialcharakterisierung von gesintertem Silber
Um aus Stresstests quantitative Aussagen zur Zuverlässigkeit ableiten zu können, sind möglichst
genaue Kenntnisse der mechanischen Eigenschaften der getesteten Materialien unabdingbar [76].
Das mechanische Materialverhalten, welches am Kapitelanfang dargelegt wurde, muss ermit-
telt und durch mathematische Modelle beschrieben werden. Dadurch können die Simulationen
zur Quantifizierung des Fehlerparameters durchgeführt werden. Durch diese Berechnungen wer-
den die Ermüdungsexperimente im Allgemeinen auch skaliert und somit die Lastamplituden,
die Geometrien, die Temperaturbereiche etc. festgelegt. Hauptaugenmerk liegt dabei auf den
mechanischen Materialdaten des Materials, welches ermüdet werden soll. In diesem Falle die
SAG-Schicht. Für die übrigen Materialien wie Metallisierungen, Halbleiter und Substrat genügt
es im Allgemeinen ein elastisches, gegebenenfalls anisotropes Verhalten zu unterstellen und Li-
teraturdaten dafür zu verwenden [77, 4]. Wie im folgenden Kapitel gezeigt werden wird, ist
die mechanische Materialcharakterisierung von gesintertem Silber alles andere als trivial. Die
Auswertung der Literatur zu diesem Thema zeigt einige Schwierigkeiten, welche nachfolgend
diskutiert und aufgezeigt werden sollen.
Durch die Durchführung von Ermüdungsexperimenten im „LCF“-Bereich und der damit verbun-
denen Verwendung des Coffin-Manson-Ansatzes wird die akkumulierte plastische Verformung als
schadensrelevante Größe betrachtet, wie es faktisch in der gesamten gefundenen Literatur der
Fall ist. Die notwendigen Materialdaten ergeben sich aus der Betrachtung des mechanischen
Verformungsverhaltens. Damit sind neben dem temperaturabhängigen E-Modul und der tempe-
raturunabhängigen Poissonzahl [78] die zeitunabhängige plastische Verformung, sowie, im Falle
der Relevanz, das Kriechen zu charakterisieren. Die vorgestellte Superposition von instantaner
plastischer Verformung und Kriechdehnung zu einem gemeinsamen Fehlerparameter wurde auch
bei SAG-Schichten in der Literatur bereits durchgeführt [4].
Die verwendeten Materialmodelle müssen dabei nicht nur den Gegebenheiten des Materials, son-
dern auch denen der veranschlagten Experimente angepasst werden. Hintergrund ist, dass durch-
geführte Charakterisierungen und aufgestellte Materialmodelle in der Regel stark vereinfachend
und selten wirklich universell für alle Lastfälle tauglich sind. Durch die hohen Kriechdehnraten
wird bei Loten häufig das transiente Kriechen vernachlässigt und stattdessen nur das statio-
näre (sekundäre) Kriechen modelliert [79, 80, 81]. Wird unterstellt, dass das Kriechen bei SAG
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überhaupt einen signifikanten Einfluss hat, könnte dieser Ansatz für thermo-mechanische Ermü-
dungszyklen in einem Schock-Ofen verwendbar sein, da Kriechen dort entweder gar nicht auftritt
(θ ≤ −40 ◦C) oder vermutlich gleich maximal ist (θ ≥ 125 ◦C, hohe σ). Bei isothermen Scher-
oder Biegeversuchen sind abhängig von Temperatur, Geschwindigkeit und Amplitude Konstel-
lationen denkbar, in denen die kleineren stationären Kriechdehnraten bereits irrelevant werden,
die größeren transienten Kriechdehnraten aber noch Signifikanz haben. In diesem Fall würde
der gleiche Satz Materialdaten nicht für beide Experimente verwendbar sein, wenn vereinfachte
Ansätze genutzt werden. Daher ist die angestrebte Verwendung der Materialdaten in jeder Cha-
rakterisierung zu berücksichtigen. Dies gilt besonders für die mechanisch beschleunigten Expe-
rimente in dieser Arbeit, aber auch bei einer Übertragung der gewonnenen Lebensdauermodelle
auf den realen Einsatz.
2.3.1 Zeitunabhängiges Spannungs-Dehnungs-Verhalten
a)                                                                         b)
Abbildung 2.15: Zwei Diagramme aus Literaturquellen welche den funktionalen Zusammenhang
zwischen Porosität und E-Modul von SAG untersucht haben [a)[82] aus [83], b)[84]]. Basierend
auf diesen Ergebnissen wäre bei P = 20 % Porosität und Raumtemperatur ein E-Modul von
etwa E = 40 GPa zu erwarten.
Grundlegend wird für SAG häufig ein elastisch-plastisches Verhalten unterstellt [9, 85, 14, 86],
zumindest in einer ersten Näherung, in Verbindung mit Kriechen oder als Voruntersuchung
[10, 87, 8]. Die Charakterisierung beginnt daher mit dem wichtigsten Parameter, dem E-Modul,
da dieser die Spannungen für ein etwaiges Kriechen und die plastische Verformung vorgibt. Feh-
ler, die bei Bestimmung dieses Wertes gemacht werden, wiegen daher besonders schwer. Leider
werden nicht immer Entlastungskurven zur Ermittlung der E-Moduln aufgenommen, was die
Diskussion dieser Daten erschwert. Aktuelle Veröffentlichungen der letzten Jahre gehen davon
aus, dass (bei fixer Temperatur) analog zu anderen porösen Materialien der E-Modul haupt-
sächlich durch die Porosität bestimmt wird [25, 84, 82, 86]. Experimente zur Untersuchung des
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funktionalen Zusammenhangs zwischen Porosität und E-Modul wurden durchgeführt. Bereits
um 2000 veröffentlichte Mertens die Ergebnisse einer Porositätsuntersuchung von SAG-Proben
zwischen P = 5 und 25 %, welche durch Zugversuche gewonnen wurden [83]. Abbildung 2.15 (a)
zeigt die von ihm extrapolierte Kurve, wobei er - trotz limitierter Datenbasis - einen nichtli-
nearen Zusammenhang unterstellt. Diese Nichtlinearität wird durch die Ergebnisse von Carr
gestützt, welcher einen größeren Bereich abdeckte [84], wobei dieser mit der „dynamischen Re-
sonanz Methode“, eine auf Torsion basierte Belastung verwendete [88]. Zur Beschreibung des
Zusammenhangs greift er dabei auf das Modell von Ramakrishnan nach Gleichung 2.22 zurück
[84].
E = cE0(1− P )n mit n ≈ 2 und c =
1
1 + (2− 3ν0)P
, (2.22)
Dieses Modell wurde bereits 1990 veröffentlicht und beschreibt den E-Modul poröser Werkstoffe
als Funktion der Porosität und benötigt dabei lediglich die Poissonzahl und den E-Modul des
dichten Materials als FIT-Parameter [89]. Dieses Modell ist in Abbildung 2.15 (b) mit eingetra-
gen und scheint die Daten zu stützen. Beide Quellen sagen für gesinterte Silberschichten von
etwa P = 20 % Porosität, wie sie in dieser Arbeit verwendet wurden, einen E-Modul von etwa
40 GPa bei Raumtemperatur voraus. Dabei gibt es signifikante Unterschiede zwischen beiden
Quellen. Weitere Quellen stützen eher die untere Grenze von E < 40 GPa, so auch die Arbeit
von Wereszcak [25], welche in Abbildung 2.16 zu sehen ist. Aufgrund der Abweichung wird die
Quelle [84] nicht weiter berücksichtigt und als E-Modul ein Wert von knapp unter E = 40 GPa
(etwa E = 38 GPa) angenommen.
Abbildung 2.16: Zusammenhang zwischen E-Modul und Porosität (links) sowie zwischen Poisson-
zahl und Porosität (rechts). Die Messung erfolgte durch die „Resonant ultrasound spectroscopy“
Methode [25].
In dieser Veröffentlichung wurden die elastischen Materialdaten durch Nutzung eines Ultra-
schallspektroskops gemessen. Dabei wird ausgenutzt, dass die zu messende Eigenfrequenz von
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den elastischen Materialeigenschaften abhängig ist. Zusätzlich konnte dadurch auch die Poisson-
zahl gemessen werden, welche eine ähnliche Abhängigkeit von der Porosität aufweist. Diese zeigt
Abbildung 2.16 (rechts) und stimmt auch mit Daten aus anderen Veröffentlichungen überein,
welche durch Grauwertkorrelation gewonnen wurden [4].
Neben dieser theoretischen Vorhersage soll im Folgenden die tatsächlich gemessenen Kurven,




























Abbildung 2.17: Diagramm von sechs elastisch-plastischen Beispielkurven von gesinterten Sil-
berproben mit einer ähnlichen Porosität bei Raumtemperatur, welche die große Variation der
Materialdaten in der Literatur illustrieren soll [3].
Abbildung 2.17 zeigt einige, in der Literatur gefundene Spannungs-Dehnungs-Kurven bei Raum-
temperatur für SAG mit einer Porosität von etwa P = 20 % (Mro11[14], Her13[10], Cac14[86],
Wha10[87], Ni14[9], Bai05[85]) [3]. Die Kurve Her13 [10] kommt dabei der erwarteten am nächs-
ten. Mit einer ähnlichen Porosität und damit einem ähnlichen effektiven Querschnitt als do-
minanten Faktor für den E-Modul sollten die Kurven zumindest im elastischen Bereich einen
näherungsweise vergleichbaren Anstieg haben, wohingegen das Einsetzen des plastischen Flie-
ßens und dessen Verlauf (Verfestigungsverhalten) auch von anderen Kennwerten wie Korn- und
Porenform (was Einfluss auf die lokalen Spannungen hat) und der Dehnrate abhängt. Damit kön-
nen die plastische Fließgrenze und das Tangentenmodul des elastisch-plastischen Bereichs auch
bei gleicher Porosität unterschiedlich sein. Man erkennt allerdings deutlich, dass die Kurven
bereits bei minimalen Spannungen stark voneinander abweichen. Bei Durchsicht der genannten
und anderen Quellen lassen sich dafür mehrere mutmaßliche Gründe finden.
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Zum einen ist die Methode der Charakterisierung von besonderer Bedeutung. Am häufigsten
werden Zugversuche mit Schulterstabproben durchgeführt [10, 86, 87, 9, 85, 8]. Gelegentlich,
besonders bei Problemen in der Probenherstellung kommen Indentationsversuche zum Einsatz
[90, 14, 91, 92]. Bei diesen Versuchen zeigt sich im Allgemeinen ein deutlich größerer E-Modul als
bei vergleichbaren Zugversuchen [92, 90] oder als bei gegebener Porosität zu erwarten wäre [82].
Es kann davon ausgegangen werden, dass die Indentierung von porösen Proben generell schwie-
rig ist. Ein zu kleiner Indenter ist sehr anfällig für lokale Oberflächeneffekte der Ligamente.
Ein (zu) großer Indenter wird eher die Struktur zusammendrücken und Ergebnisse produzieren,
welche normalen Silber ähneln. Trotz dieser Probleme hat die Methode den Vorteil, dass sich
damit das Originalmaterial testen lässt, welches auch als Verbindungsschicht im realen Aufbau
Verwendung findet. Diese Schicht kann durch einen metallografischen Schliff freigelegt und in-
dentiert werden. Bei Schulterstäben besteht immer das Problem, dass diese Proben eine völlig
andere Geometrie und gegebenenfalls eine nicht repräsentative SAG-Strukturen haben [92]. Das
macht ggf. Anpassungen an den Sinterparametern (v.A. Druck und Temperatur) und / oder
dem Trocknungsprozess erforderlich, um die Porosität zu halten, was aber wiederum andere
Kennwerte wie Korngröße, Porenform etc. verändern kann. Auch wenn der E-Modul bei gleicher
Porosität konstant sein sollte, er beschreibt das mechanische Verhalten der Proben nicht allein.
Zum anderen muss erwähnt werden, dass aus der Literatur häufig nicht hervorgeht, ob Anpas-
sungen des Sinterprozesses an die Geometrie der Zugproben vorgenommen wurden sind oder
ob die Porosität oder gar die Gefügestruktur der Proben durch geeignete Verfahren (z.B. FIB-
Schnitte) überprüft wurden sind. Analog ist der Einfluss der verschiedenen Sinterpasten auf die
Plastizität zu beurteilen. Auch hier variieren die Parameter Korn- / Partikel- Größen und For-
men bereits vor dem Prozessieren sehr stark, umso stärker nach dem Sintern bei individuellen
Prozessen. Allgemein ist die Entwicklung von Struktur-Eigenschaftskorrelationen des mechani-
schen Verhaltens aufgrund des hohen Aufwandes noch unzureichend [3], zumal bei gesinterten
porösen Werkstoffen gegebenenfalls auch Anisotropie-Effekte berücksichtigt werden sollten [93].
Zusätzlich zeigen aktuelle Publikationen, dass sich durch Tempern bei erhöhten Temperaturen
die Struktur vergröbern und sich damit das mechanische Verhalten ändern kann [30, 84]. So sind
bei 1500 h in 125 ◦C warmer Luft bereits deutliche Unterschiede zu sehen [84]. Die Veränderung
des Materials wird durch die Materialmodelle nicht abgedeckt, daher muss die Mikrostruktur
bei den Experimenten berücksichtigt werden
Eine Möglichkeit der Vereinfachung der mechanischen Charakterisierung wäre die Nutzung von
Schertests [94, 42]. Diese, sonst für Qualitätssicherung verwendete Methode hat ebenfalls den
Vorteil, das Originalmaterial (effektiv über das gesamte Schichtvolumen) zu nutzen. Sie erfor-
dert aber scherbare, recht dicke (SiC-) Halbleiter oder funktioniert nur mit schwach gesinterten
Schichten (druckfrei bzw. druckarm p < 5 MPa). In dieser Arbeit wurden daher Schulterstabpro-
ben verwendet, wobei die Struktur durch FIB-Schnitte verifiziert und der Sinterdruck reduziert
wurde, um eine Struktur zu erhalten, welcher derjenigen der Ermüdungsproben so ähnlich wie
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möglich ist.
Mathematisch beschrieben wird das instantane elastisch-plastische Verformungsverhalten typi-










Diese Gleichung erweitert das vereinfachte Hookesche Gesetz, indem es zu dem linear elasti-
schen Term (σ/E) einen weiteren, spannungsabhängigen Term addiert, welcher den plastischen
Teil der Verformung beschreibt. Dieses Gesetz hat sich für polykristalline, zur Verfestigung
neigende, metallische Werkstoffe ohne klar erkennbare Fließgrenze bewährt. Dadurch kann die
elastisch-plastische Verformung mit nur drei Parametern beschrieben werden [95, 96]. Dabei
wird vorausgesetzt, dass der plastische Teil der Verformung einer einfachen Potenzbeziehung
folgt. Ist der E-Modul bereits aus einer Entlastungskurve ermittelt, lassen sich durch eine ein-













In der Literatur wurde tatsächlich ein signifikantes Kriechen bei gesintertem Silber festgestellt
und das bei praktisch allen gängigen Pasten und Prozessen, von druckarm gesinterten Nano-
Pasten bis zu Hybridpasten bei höheren Drücken von etwa 20 MPa [4, 31, 97, 61, 78, 98, 8]. Eine
tiefere Diskussion über die Gründe, sowie eine Identifikation der Mechanismen konnte noch
nicht gefunden werden. Dadurch ist eine sinnvolle Diskussion der vorgestellten mutmaßlichen
Ursachen und Mechanismen umso wichtiger. Die reine Durchführung der Charakterisierung des
Kriechverhaltens ist allerdings schon dadurch notwendig, dass die Dehnraten in der Literatur
groß genug sind, um eine technische Relevanz zu haben.
Zur Charakterisierung des Kriechens und damit der zeitabhängigen inelastischen Verformung,
können sowohl Kriech- als auch Relaxationsversuche durchgeführt werden [49]. Beim Kriechver-
such wird die Probe zunächst auf den vorgegebenen Kraftwert gezogen, welcher mit dem ge-
gebenen Probenquerschnitt der gewünschten Spannung entspricht. Anschließend wird die Kraft
konstant gehalten und gleichzeitig die Dehnung als Messgröße aufgenommen. Beim Relaxati-
onsversuch wird dagegen, nachdem der vorgegebene Kraft- / Spannungswert erreicht ist, die
Dehnung konstant gehalten und die abnehmende Kraft gemessen [50]. Dabei wird zwar in der
Praxis häufig ein kleiner Fehler gemacht, da im Allgemeinen die Traverse festgehalten wird und
nicht die Dehnung, die Methode ist dafür einfacher durchzuführen, da sie keine (Kraft-) Regelung
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erfordert. Alternativ kann auch bei konstanter Traversengeschwindigkeit ein Zugversuch zur Be-
stimmung des Kriechverhaltens durchgeführt werden [4]. In dieser Arbeit wurden Kriechversuche
durchgeführt, da dabei mit einer zu modellierenden Spannungsabhängigkeit der Dehnraten die
Aufarbeitung der Rohdaten am effektivsten ist. Aktuelle Untersuchungen des Kriechverhaltens
gesinterter Silberschichten setzen ihren Schwerpunkt erwartungsgemäß auf den Bereich des se-
kundären Kriechens [61, 4, 8, 31]. So wurde ein stabiles sekundäres Kriechen für SAG bereits
mehrfach nachgewiesen [4, 61, 7]. Seltener und eher bei Loten [99] wird versucht plastische
und Kriechdehnung durch geeignete, aber aufwändig zu fittende Modelle (z.B.: Anand, Cha-
boche) zu kombinieren [78]. Abbildung 2.18 zeigt exemplarisch die aufgenommenen sekundären
Kriechdehndaten für offenporig gesinterte Proben von P > 20 % Porosität. Dabei wurden Zug-
versuche mit Schulterstäben durchführt und als Material wurde eine Nano-Paste genutzt. Die
hier gezeigten Dehnraten wurden mit Hilfe eines FE-Modells aus einigen gemessen mechanischen
Stützwerten (aus Relaxations- und Kriechversuchen) nachsimuliert, stellen allerdings dennoch
eine anschauliche Übersicht des erwarteten Kriechverhaltens dar.
Abbildung 2.18: Literaturdaten welche bei konstanter Temperatur einen stabilen Spannungsex-
ponenten zeigen [7]. Im Verlauf der Temperatur scheint er allerdings leicht abzuflachen.
Die Kurven dieser Quelle zeigen bei konstanter Temperatur keinerlei Änderung des Spannungs-
exponenten, was auch in den anderen zitierten Quellen der Fall ist (soweit die Quantität der
Datensätze für derartige Schlussfolgerungen ausreichend sind). Allerdings ist eine Änderung
des Exponenten als Funktion der Temperatur erkennbar. Bei einer Bestätigung des ermittelten
Spannungsexponenten von etwa 7, kann von einem Matrixkriechen als dominanten Kriechme-
chanismus ausgegangen werden, wie im Theoriekapitel vermutet wurde. Hier bleiben die eigenen
Experimente abzuwarten. Es existieren für SAG aber auch Messdaten, welche eine Änderung des
Spannungsexponenten beim Wechsel von kleinen auf größere Spannungen zeigen, einschließlich
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des Vorschlags der Verwendung des Garofalo-Modells. Die Dehnraten zeigt Bild 2.19 [8].
Abbildung 2.19: Literaturdaten welche eine Änderung des Spannungsexponenten zeigen [8].
Insbesondere im Bereich kleiner Spannungen besteht Diskussionsbedarf bei solchen Messungen.
Die Messungen der kleinen Dehnraten sind i.d.R. recht schwierig und das Fehlen von FIB-
Schnitten erschwert die Interpretation der Ergebnisse. Laut Probengeometrie entsprechen die
Bereiche σ = 10 MPa auch Kräften von F ≈ 2 N. Im Bereich sehr kleiner Kräfte sind auch techni-
sche Schwierigkeiten, wie ein etwaiger Drift des Kraftsensors denkbar. Ggf. neigt das hier genutz-
te SAG-Gefüge bei kleineren Spannungen auch einfach stärker zu Korngrenzdiffusionsprozessen
und damit zu einem Wechsel der Mechanismen und Spannungsexponenten. Hier sind genauere
Untersuchungen notwendig. Bei Korngrenzgleiten stellt sich allgemein die Frage der Vergleich-
barkeit der Sinterstruktur der Zugproben mit den gesinterten Schichten im späteren Aufbau.
Korngrenzgleiten ist von der Korngröße abhängig, Matrixkriechen nicht [49, 63]. Zum anderen
stellt sich generell die Frage der technischen Relevanz der kleinen Dehnraten und damit der Not-
wendigkeit, diese aufwändigen Versuche durchzuführen. Für die gängigen thermo-mechanischen
Tests sind diese eher als irrelevant zu betrachten, für die lab-to-field-Untersuchungen können
diese aber an Relevanz gewinnen.
Der transiente Übergangsbereich des primären Kriechens ist bei SAG noch weniger gut un-
tersucht. In der Literatur findet dieser im Allgemeinen keine Berücksichtigung [61, 4, 8, 31].
Der Ansatz, das primäre Kriechen zu ignorieren, mag für viele Lote eine hinreichend genaue
Näherung darstellen, da sich die Dehnung dort rasch stabilisiert. Bei SAG kann das nicht so
eindeutig gesagt werden. Aus den in der Literatur verfügbaren Kriechkurven kann entnommen
werden, dass sich bei niedrigeren Spannungen und besonders bei niedrigeren Temperaturen (um
etwa θ = 100 ◦C) die Dehnraten erst bei relativ niedrigen Werten und nach längeren Zeiten
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zu stabilisieren scheinen [97, 31, 8, 61, 78, 98]. Das spricht für relativ große Zeitkonstanten
bei gesintertem Silber, was das Ignorieren des primären Kriechens in Frage stellt. In Abbil-
dung 2.20 sind Beispielkurven der Literatur dargestellt, welche diese Vermutung stützen. Im
rechten Bild [8] erfolgt die Stabilisierung selbst bei höheren Temperaturen bei einer niedrigen
Dehnrate. Ein solches Materialverhalten würde die ausschließliche Verwendung eines sekundären
Kriechmodells stark einschränken. Zuverlässigkeitsexperimente sind eigentlich immer beschleu-
nigte Stresstest, auch wenn die Ermüdungszyklen thermo-mechanisch in einem Ofen erfolgen.
Das bedeutet, dass das Verhältnis von der Anzahl der Ermüdungszyklen zur Relaxationszeit
bei fixen Temperaturen in den Ermüdungsexperimenten ein anderes ist als im realen Einsatz.
Entsprechend unterschiedlich ist die Wichtigkeit des vernachlässigten primären Kriechens in bei-
den Fällen, was die Übertragbarkeit gewonnener Modelle beschneidet, zumal aufgrund anderer
Diffusionspfade beim Wechsel der Lastrichtung das primäre Kriechen erneut einsetzt. Da sich
die Biegeversuche dieser Arbeit in einem potenziellen Grenzbereich befinden, in welchem das
sekundäre Kriechen noch unbedeutend ist, das primäre aber noch nicht vernachlässigt werden
kann, war die Einbeziehung von diesem in die Charakterisierung ebenfalls angestrebt.
geringe sekundäre Dehnraten
Abbildung 2.20: Exemplarische Literaturdaten welche zeigen, dass bei mäßigen Temperaturen
von etwa θ = 100 ◦C das primäre Kriechen dominiert. Das linke Bild stammt aus Quelle [97] und
basiert auf Nano-Silber. Das rechte Bild wurde Quelle [8] entnommen und basiert auf µ-Silber.
2.3.3 Zusammenfassung
Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die mechanische Materialcharakterisierung
für SAG als große Herausforderung betrachtet werden kann. Es muss sichergestellt werden, dass
die Proben zur Charakterisierung mit dem Silber der realen Sinterschicht vergleichbar sind und
reproduzierbar hergestellt werden. Zum anderen sind die mechanischen Eigenschaften von gesin-
tertem Silber generell noch nicht genau genug untersucht. So scheint SAG zwar ein ausgeprägten
stationären Kriechbereich zu haben, allerdings wird aufgrund der niedrigen sekundären Dehn-
raten vor allem bei kleinen Lastzeiten und geringeren Temperaturen (θ ≤ 125 ◦C) das primäre
Kriechen dominieren. Das stellt eine wichtige Erkenntnis für die Zuverlässigkeitsexperimente im
Rahmen dieser Arbeit dar.
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Kapitel 3
Experimente zur Qualitätssicherung und
Zuverlässigkeitsvorhersage
Zuverlässigkeit beschreibt die Eigenschaft eines Systems eine erforderliche Funktion fehlerfrei
unter gegebenen Einsatzbedingungen für einen gegebenen Zeitraum zu erfüllen [100]. Diese De-
finition grenzt das Gebiet der Zuverlässigkeit relativ eindeutig von der eng verwandten Disziplin
der Qualitätssicherung ab, bei welcher die Einhaltung definierter Anforderungen in der Herstel-
lung (bei SAG z.B. die Porosität) überprüft wird. Die Abgrenzung der beiden Gebiete lässt sich
anschaulich in der „Badewannenkurve“ genannten Darstellung des Verlaufs der Ausfallrate λ als



















Abbildung 3.1: Darstellung der Ausfallrate als Funktion der Zeit. Diese, nach ihrer Form auch
Badewannenkurve genannte Funktion, verdeutlicht die Abgrenzung von Qualitätssicherung und
Zuverlässigkeit (nach [100]).
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Die Ausfallrate λ(t) gibt dabei die Wahrscheinlichkeit an, mit welcher ein Bauteil im nächsten
betrachteten Zeitraum ausfällt [101]. Wird die Zuverlässigkeitsfunktion R(t) als inverse Vertei-
lungsfunktion nach Gleichung 3.1 definiert,
R(t) = 1− F (t), (3.1)

















Wie aus der Kurve hervorgeht, ist die Ausfallrate λ eines Systems oder Bauteils nicht über den
gesamten Nutzungszeitraum konstant. Sie nimmt nach erstmaliger Inbetriebnahme ab, bleibt
dann für einen längeren Zeitraum konstant und niedrig, um gegen Ende der Lebensdauer wieder
anzusteigen. Dieser Kurvenverlauf liegt in der Überlagerung zweier Mechanismen begründet. Zu
Beginn fallen bevorzugt die Testsysteme aus, welche mit Mängeln in der Herstellung versehen
waren. Da mit zunehmender Zeit die Anzahl der mangelhaften Testsysteme abnehmen sollte,
geht die Ausfallwahrscheinlichkeit der verbleibenden Teile zurück, was sich in der fallenden Flan-
ke der Kurve äußert. Hierbei muss beachtet werden, dass es sich bei der Kurve um eine starke
Idealisierung handelt und die Flankensteilheit verhältnismäßig stark variieren kann.
Nachdem Ende der Frühausfälle folgt ein Bereich mit einer stabilen, niedrigen Ausfallrate. In
diesem treten lediglich zufällige, exponentialverteilte Ausfälle auf, aber keine durch Herstellungs-
mängel oder Alterungsprozesse. Die Wahrscheinlichkeit eines solchen Ausfalls ist zeitunabhängig
und die Ausfallrate λ daher im gesamten Einsatzzeitraum gleich [101].
Gegen Ende der Lebensdauer steigt die Ausfallrate wieder an. Hintergrund sind Alterungspro-
zesse, welche naturgemäß zeitabhängig sind. Die Anzahl der Ermüdungszyklen kann als zeitäqui-
valenter Parameter ebenso verwendet werden. Je mehr Schaden akkumuliert wird, desto höher
ist die Wahrscheinlichkeit eines Ausfalls. Das ist der Bereich der Zuverlässigkeitsuntersuchungen.
3.1 Auswahl einer Verteilungsfunktion für die Streuung der Ausfälle
Die Betrachtung der Verteilungsfunktion ist wichtig, da bei gleicher Last das Ausfallverhalten
der Proben um einen zu erwartenden Wert herum streut und eben dieser Wert bestimmt werden
muss. Dieser wird als MTTF (mean time to failure) bezeichnet [101] und kann für die Aufstel-
lung der Lebensdauermodelle verwendet werden. Dazu muss dieser mit Hilfe einer geeigneten
Verteilungsfunktion aus den Einzelwerten ermittelt werden.
Aufgrund der steigenden Ausfallraten bei Alterung wird auch bei der mechanischen Ermüdung
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von gesinterten Silberschichten auf die Weibullverteilung zurückgegriffen [42, 102, 103, 4]. Bei
dieser handelt es sich um eine verallgemeinerte Exponentialverteilung mit der Verteilungsfunk-
tion nach Gleichung 3.3.













Wird Gleichung 3.2 auf die Weibullverteilung mit Gleichung 3.3 angewendet, ergibt sich die









Trägt man die Gleichung der Verteilungsfunktion doppelt-logarithmisch in ein Diagramm ein,
ergibt sich eine lineare Funktion nach Gleichung 3.5 mit dem Anstieg β als Formfaktor bzw.









= β(ln(Nf )− ln(α)), (3.5)
Wie aus Gleichung 3.4 hervorgeht, hängt das Verhalten der Ausfallrate λ maßgeblich von β ab.
Je nach Wert von β ergeben sich folgende Fälle [101]:
• β < 1: λ nimmt mit der Zeit ab: Beschreibung von Frühausfällen.
• β = 1: λ ist zeitunabhängig -> Exponentialverteilung: Beschreibung zufälliger Ausfälle
• β > 1: λ nimmt mit der Zeit zu: Beschreibung von Alterungsprozessen.
Alterungsprozesse und damit auch die mechanische Materialermüdung als Gegenstand dieser
Arbeit, haben einen Formfaktor β größer Null. Das Verteilungsverhalten wird vom jeweiligen
Fehlermechanismus (neben dem Ausfallmechanismus selbst) bestimmt, da einige stärker als an-
dere streuen. Somit darf sich der Formfaktor bei verschiedenen Lastregimen nicht wesentlich
ändert, da sich andernfalls eine Änderung des Fehlermechanismus andeutet.
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3.2 Gegenwärtig verfügbare Methoden für Qualitäts- und
Zuverlässigkeitstests
Im Folgenden soll auf den aktuellen Kenntnisstand bezüglich Testmethoden, ihrer Anwendbar-
keit für gesinterte Silberschichten und ihre jeweiligen Vor- und Nachteile eingegangen werden.
Um solche Qualitäts- oder Zuverlässigkeitsexperimente durchzuführen, stehen verschiedene Me-
thoden zur Verfügung, welche gegebenenfalls auch für beide Experimente genutzt werden können.










Abbildung 3.2: Skizze des Querschnitts eines typischen leistungselektronischen Moduls (nach
[104]) mit eingezeichneter Sinterstruktur als die-attach.
Zur Auseinandersetzung mit der Ermüdung der SAG-Struktur innerhalb der Funktionsgruppe
und den entsprechenden Belastungstests wird der Aufbau eines typischen leistungselektronischen
Moduls betrachtet. Abbildung 3.2 zeigt dabei einen solchen Aufbau. Die Silberschicht kann da-
bei vor allem als DA die konventionellen Lote ersetzen. Durch die Erwärmung im Einsatz des
Leistungshalbleiters kommt es aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten
(CTE) der beteiligten Materialien zu Spannungen in der Struktur. Das Temperaturfeld ist dabei
inhomogen, was neben den CTE-Differenzen benachbarter Komponenten ein weiterer Grund der
Spannungen ist. Solange die Silberschicht nicht zu dicht gesintert ist (Ist das Silber zu dicht,
ist denkbar, dass der Halbleiter bricht oder die Metallisierung reißt), handelt es sich um das
schwächste mechanische Glied 1 und die Spannungen bauen sich durch inelastische Verformun-
gen im Silber ab, was zu Materialermüdung der Silberschicht führt.
Ziel der Ermüdungsversuche ist es, möglichst detaillierte Aussagen zum Ausfallverhalten zu
bekommen, was je nach gewählter Belastungsmethode und Aufwand der geplanten Versuchs-
reihe mit unterschiedlicher Komplexität erfolgen kann. Dies geschieht durch Aufbringung von
reproduzierbaren, wohldefinierten Lasten, wobei sichergestellt werden muss, dass sich der Feh-
lermechanismus gegenüber dem realen Einsatz nicht ändert.
1In der Praxis sind die Bondverbindungen häufig die schwächsten mechanischen Glieder, falls die Lotschichten
durch SAG ersetzt, die Bonddrähte aber erhalten bleiben [104, 105].
56 Kapitel 3 Experimente zur Qualitätssicherung und Zuverlässigkeitsvorhersage
Als Untersuchungsmethode der Qualitätssicherung können auch andere, für die mechanischen Ei-
genschaften relevante, Aussagen herangezogen werden, sofern diese mit dem Fehlermechanismus
der Ermüdung in einem direkten Zusammenhang stehen. So kann beispielsweise die Porosität der
SAG-Struktur mit einem metallografischen Schliff gemessen werden, was aber als Qualitätstest
trotz des Stichprobencharakters sehr aufwändig wäre.
3.2.1 Fehleranalyse
Neben dem Belastungstest an sich ist auch die Art, wie der Ausfall des zu testenden Bauteils
festgestellt wird, von Bedeutung. Hierfür ist zunächst ein Fehlerindikator auszuwählen, wobei
es sich dabei um diejenige physikalische Größe handelt, welche zur Feststellung des Ausfalls
überwacht wird. Diese Auswahl ist im Allgemeinen an die Auswahl der Messmethode geknüpft.
Danach ist ein Fehlerkriterium festzulegen. Dieses gibt den Wert an, auf welchen sich der Feh-
lerindikator ändern muss, damit die Probe als ausgefallen gilt.
Für die Ermüdungsversuche dieser Arbeit wurde auf die Ultraschallmikroskopie („scanning acou-
stic microscopy“, SAM) zurückgegriffen. Diese Methode hat sich auch für die Degradation von
Sinterschichten [106, 103, 107, 108] bewährt. Hierbei wird das SAM-Echo als Fehlerindikator
verwendet. Als Fehlerkriterium bietet sich dabei das Erreichen eines bestimmten Verhältnisses
der Restkontaktfläche an (beispielsweise 90 % bei Loten [6]), bei welchem das thermische Inter-
face seine Funktion nicht mehr erfüllen kann.
Ein gewisser Nachteil dieser Methode ist, dass es sich dabei um ein „ex-Situ“ Verfahren handelt,
womit nach einer festzulegenden Anzahl an Ermüdungszyklen die Belastung gestoppt und die
Probe zur Untersuchung entnommen werden muss. Besonders bei größeren Parameterstudien
mit einer entsprechend hohen Anzahl an Proben sind die recht zeitintensiven SAM-Untersuchen
hinderlich. Alternativ möglich wären schnellere Verfahren, wie die Messung des zunehmenden
thermischen Widerstands [109] oder durch IR-thermografische Methoden [110], bzw. Pulse-
Phasen-Thermografie [111, 112], welche für diese Arbeit aber nicht zur Verfügung standen.
Den Idealfall würde die „in-Situ“ Messung des Fehlerindikators darstellen, da nur dadurch eine
kontinuierliche Überwachung sichergestellt ist, wodurch auch Sprünge erkannt werden könnten.
Eine interessante Möglichkeit dazu stellt die Nutzung von speziell entwickelten Testchips dar, die
mit Hilfe matrixförmig angeordneten Pixeln aus Mäanderstrukturen ausgestattet sind, welche
als lokaler Heizer und T-Sensor fungieren (3-ω-Methode) [113].
3.2.2 Aktive Belastung (aktiver Lastwechseltest / „power cycling test“ [PCT])
Eine der häufigsten thermo-mechanischen Ermüdungsmethoden in der Leistungselektronik ist
der Belastungstest durch aktive Zyklen, im Allgemeinen „power cycling test“ genannt. Bei die-
sem Test wird die Funktionalität des Halbleiters, bei welchem es sich in der Regel um Dioden,
MOSFETs oder IGBTs handelt, selbst genutzt, um das Leistungsmodul zu stressen. Dazu wird
der Halbleiter zyklisch bestromt, was aufgrund des Innenwiderstandes zu einem Spannungsabfall
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und damit zu einem Leistungsumsatz im Halbleiter führt. Die Steuerung des Lastwechsels erfolgt
dabei durch Messen der Kühlkörper- oder Gehäusetemperatur. Wird eine maximale Grenztem-
peratur erreicht, wird der Laststrom ab- und die Kühlung zugeschaltet, bei einer minimalen
Grenztemperatur, wird die Last wieder zugeschaltet [114, 104]. Aufgrund der relativ hohen lo-
kalen Leistungen sind die zeitlichen und räumlichen Temperaturgradienten sehr steil, damit sind
relativ hohe Lastwechselfrequenzen möglich. Periodendauern liegen typischerweise zwischen 10
s und 60 s [104]. Das Experiment wird neben der Frequenz durch die Lastamplitude als zweiten
wichtigen Wert beschrieben. Als solche wird dabei auf die Differenz zwischen maximaler (Tmax)
und minimaler (Tmin) Halbleitertemperatur (Tj) zurückgegriffen, wobei häufig die Kühlkörper-
temperatur für Tmin genutzt wird, welche direkt gemessen werden kann. Tmax kann unter Aus-
nutzung der Temperaturabhängigkeit des elektrischen Widerstandes der internen pn-Übergänge
bestimmt werden, indem unmittelbar nach Abschaltung der Last mit einem kleinen, definierten
Messstrom der Spannungsabfall gemessen wird [114]. Aus der ebenso mitgemessenen Verlustleis-
tung und der Temperaturdifferenz Tmax−Tmin lässt sich „in-Situ“ der thermische Widerstand
als Fehlerindikator bestimmen [12].
In der Leistungselektronik ist der Lastwechseltest die Methode der Wahl, sofern die mechanische
Ermüdung Untersuchungsgegenstand ist. So kommt diese auch bei Sinter-Silberschichten häufig
bei industrienahen Untersuchungen zum Einsatz [115, 1, 110]. Die Gründe dafür sind offensicht-
lich. Der Lastwechseltest liegt nicht nur nahe an der physikalischen Originalbelastung, er ist mit
dieser weitgehend identisch. Als einziger Unterschied kommen definierte Lasten und Schaltzei-
ten (gegebenenfalls unter standardisierten Umweltbedingungen) zum Einsatz. Es werden auch
alle potenziellen Ausfallmechanismen in der richtigen Gewichtung belastet, so dass der kritische
Ausfallmechanismus (dieser tritt zuerst auf) bestimmt werden kann, falls dieser noch unbekannt
ist. Auch ist der Versuch relativ einfach durchzuführen, benötigt aber zusätzliches Equipment
[104]. Es gibt aber auch Nachteile. So lässt sich der Lastwechseltest in der Regel nicht soweit
beschleunigen, dass dieser mit rein mechanischen Tests (sofern sich solche etablieren) in punc-
to Geschwindigkeit konkurrieren kann. Der Temperaturwechsel des Halbleiters benötigt Zeit,
besonders unter Verwendung von Grundplatten [104]. Auch die Stromstärken sind begrenzt.
Dazu wird noch für jede Probe ein funktionsfähiger Halbleiter benötigt. Ermüdungsmethoden
mit externen Belastungen kommen mit einem mechanisch äquivalenten „Dummy“ aus (i.d.R.
elektrisch defekte oder unstrukturierte Halbleiter).
Der Hauptvorteil, die Verlustleistung des Halbleiters zur thermo-mechanischen Ermüdung zu
nutzen, kann dabei allerdings auch zum Nachteil werden. Das Temperaturfeld über der Probe
ist hochgradig inhomogen, da eine Aufheizung nur punktuell und transient erfolgt. Zur mecha-
nischen Belastung der Baugruppen kommt es daher nicht nur aufgrund des CTE-Unterschieds
sondern auch durch die Temperaturinhomogenitäten [2]. Die lokalen zeitabhängigen Tempera-
turamplituden sind letztlich nur grob bekannt, die gemessenen Temperaturen sind gemittelte
Effektivwerte. Damit ist die plastische Verformung, welche den Schaden physikalisch beschreibt,
bei aktiven Lasten generell eher schwer zu bestimmen. Der Lastwechseltest eignet sich somit nur
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eingeschränkt für Lebensdaueruntersuchungen mit Hilfe physikalisch motivierter Modelle und
wird in dieser Arbeit auch nicht genutzt. Die Industrie verwendet zur Beschreibung der Lasten
stattdessen Amplituden, welche nicht physikalisch motiviert sind und den Temperaturhub der
aktiven Belastung als Ausgangspunkt haben. Dieser Temperaturhub als Amplitude wurde im
Laufe der Zeit immer weiter um diverse Größen erweitert, welche die Lebensdauer beeinflus-
sen. So folgte ein Arrhenius-Term, um neben dem Hub auch die Absolutwerte der Temperatur
einfließen zu lassen, später kamen noch andere Größen wie Laststrom, Einschaltzeit, Spannungs-
klasse und Drahtdurchmesser dazu [12], so dass sich komplexe, empirische Modelle wie das CIPS
08 -Modell etabliert haben, welche aus einer Vielzahl an verschiedenen Lastregimen entwickelt
wurden [116]. Diese Modelle werden in der industrienahen Leistungselektronik mit großem Er-
folg angewendet. Damit können vergleichende Zuverlässigkeitsaussagen getroffen werden, was
das Primärziel der Industrie erfüllt. Schwieriger ist die Vergleichbarkeit der individuellen Ergeb-
nisse der Arbeitsgruppen untereinander. Die schwer bestimmbaren tatsächlichen physikalischen
Belastungen erfordern stärker standardisierte Testbedingungen. Das Fehlen eines solchen Stan-
dards und die dadurch bedingte schwierige Vergleichbarkeit der Resultate wurde bereits 2014 in
einer Studie kritisiert [117].
3.2.3 Passive Belastung (Temperaturwechseltest / „thermal cycling test“ [TCT])
Die einfachste und gängigste Methode eine externe Belastung in eine zu testende Probe ein-
zubringen, ist durch einen Temperaturwechseltest. Hierbei wechseln die Proben mit Hilfe eines
Korbes mechanisch zwischen den beiden individuell temperierten Kammern eines 2-Kammer-
Ofens, wobei je eine der Kammern dauerhaft auf Tmax beheizt und die andere auf Tmin gekühlt
wird [104]. Um reproduzierbare Lastamplituden zu haben, das (Ofen- und Positions-abhängige)
transiente Aufheizen / Kühlen der Prüflinge im Korb ist schwer zu quantifizieren, wird die
Stabilisierung der Proben auf Equilibriumtemperatur abgewartet. Dadurch ist die minimale Pe-
riodendauer der Temperaturwechsel - je nach Probengröße - auf einige Minuten beschränkt und
liegt in der Regel bei t = 30 min bis 2 h. Inoffizieller Standard der verwendeten Schocktempera-
turen sind im „automotive“-Bereich: θ = −40 ◦C und 125 ◦C bzw.: 150 ◦C. Diese Temperaturen
werden in den meisten Veröffentlichungen verwendet.
Auch diese Ermüdungsmethode hat Vor- und Nachteile, welche erwartungsgemäß das Spiegelbild
zu denen der Lastwechsel darstellen. Als ein wesentlicher Vorteil ist die vollständige Durchtempe-
rierung der Prüflinge zu nennen. Dadurch ist die mechanische Last prinzipiell einfacher quantifi-
zierbar als bei aktiven Lastwechseln. Vorausgesetzt die Materialdaten und die (auch die lokalen)
Geometrien sind bekannt und reproduzierbar. Dadurch eignet sich diese Ermüdungsmethode
prinzipbedingt besser für physikalisch motivierte Lebensdauermodelle. Erkauft wird dieser Vor-
teil durch eine Abkehr von der realen Last. Die dortigen „hot-spots“ der Temperatur existieren
hier nicht. Das erfordert ein gewisses Verständnis des Verhaltens der verwendeten Werkstoffe, um
zu beurteilen, ob der Fehlermechanismus noch der Gleiche ist. Dazu sind die angesprochenen Pe-
riodendauern der Temperaturwechsel größer, was allerdings teilweise durch eine wesentliche stär-
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kere Dehnungsamplitude kompensiert wird, da die ertragbaren Lastzyklen bei TCT-Versuchen
kleiner sind [118]. Dennoch sind Temperaturwechseltests als sehr zeitaufwändig einzustufen.
Durch die Ermüdung in einem Ofen können mehrere Proben gleichzeitig getestet werden. Ebenso
sind keine funktionsfähigen Halbleiter, inklusive aller ihrer betriebsrelevanten Komponenten und
Bonddrähte erforderlich. Dadurch können die zu testenden Proben in ihre Komplexität deut-
lich reduziert und auf die (für den Ausfallmechanismus) relevanten Komponenten beschränkt
werden. Für die Ermüdung des DAs sind nur (dummy) Chip, der DA selber und Substrat erfor-
derlich. Dadurch ist der Temperaturwechseltest für größere Parameterstudien sehr geeignet. Das
Fehlerbild der ermüdeten Strukturen hängt vom Material und den Proben ab. Bei Systemloten
zwischen DCB und Grundplatte zeigt sich eine vergleichbare Degradation von außen nach innen,
welche sich im Detail unterscheiden kann [118, 119]. Bei SAG-DAs ist der Unterschied deutli-
cher, wie das folgende Kapitel Ausfallmechanismen und Fehlerbilder von SAG in der Literatur
aufzeigt.
Werden Temperaturwechselversuche mit SAG-Schichten durchgeführt, wird häufig die hohe Le-
bensdauer im Vergleich zu Loten hervorgehoben [4, 120]. Dabei ist aber zu berücksichtigen, dass
von einer sehr geringen Plastizität des gesinterten Silbers bei und unterhalb der Raumtemperatur
ausgegangen werden kann. Ein Blick auf die Kurven von Abbildung 2.17 stützt diese Aussage.
Im Gegensatz zu Lot verursacht die Halbamplitude von Raumtemperatur auf θ = −40 ◦C und
zurück vermutlich überproportional wenig inelastische Dehnungen und damit Schaden. Teilwei-
se wird diesem Verhalten Rechnung getragen und der Temperaturhub nach oben verschoben.
Häufig laufen aber die Schock-Öfen mit Standardamplituden dauerhaft, bestückt mit Prüflingen
aller Art. Unter solchen Voraussetzungen sind Änderungen an den Amplituden kaum möglich.
Für die industrienahen „relativen Zuverlässigkeitstests“ stellt die Amplitudenbeschränkung kein
allzu großes Hindernis dar. Die qualitativen Informationen, wie sich eine reduzierte Schichtdi-
cke, ein veränderter Sinterprozess, ein anderes Substrat oder eine andere Metallisierung auf die
Zuverlässigkeit auswirkt, lassen sich notfalls auch mit der einen Standardamplitude gewinnen.
Die physikalisch motivierten Lebensdauermodelle brauchen dagegen mehrere Amplituden. Aus
nur einem Punkt lässt sich keine Lebensdauerkurve aufstellen. Aber auch das Minimum von
zwei Amplituden ist kaum zu empfehlen (siehe: 2.14). Gegebenenfalls sind mehrere physikali-
sche Lastamplituden auch mit nur einem Temperaturregime möglich, indem einige Proben mit
dickeren Chips oder mit Substraten mit einem anderen CTE ausgestattet werden (Vorausgesetzt
die Sinterstruktur ändert sich dadurch nicht). Das ist aber sehr aufwändig und wird im Regelfall
auch nicht durchgeführt.
3.2.4 Mechanische Testmethoden
Rein mechanische Methoden werden aktuell vor allem im Rahmen der Qualitätssicherung und
nicht für Ermüdungsexperimente genutzt. Hierbei ist der konventionelle Scherversuch sicherlich
die bekannteste Variante, welche auch in der SAG-Technologieentwicklung im Rahmen der Pro-
zessoptimierung zum Einsatz kommt [24, 34]. Als Vergleichsgröße zur Beurteilung des Versuchs
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werden im Allgemeinen die maximalen Scherspannungen genutzt, wobei die dünnen Halbleiter
häufig vor Erreichen der theoretisch möglichen maximalen Scherspannung der SAG-Struktur
brechen. Daher begnügt man sich häufig mit dem Erreichen einer definierten Mindestscherspan-
nung als zweckmäßigen binären ja / nein-Test [121], wobei auch der Bruch des Halbleiters beim
Scheren als einfaches Kriterium für eine Minimalausbildung der Sinterstruktur herangezogen
wird. Neben dem Qualitätstest kommen Scherversuche auch zur Fehleranalyse nach thermo-
mechanischer Ermüdung zum Einsatz [37].
Sofern lediglich monotone Scherlasten genutzt werden und die ermittelten Scherspannungen
direkt zur qualitativen Beurteilung des Ermüdungsverhaltens herangezogen werden sollen, ist
Vorsicht geboten. Wie in den Grundlagen dargelegt, unterscheiden sich monotone und zykli-
sche Schwell- bzw. Wechsellasten stark voneinander. Hinter beiden Lasten stecken verschiedene
Mechanismen. Es kann nicht unterstellt werden, dass Änderungen in der Silberstruktur sich
auf beide Mechanismen im gleichen Maße auswirken. Dazu kommt die bereits angesprochene
Abhängigkeit des mechanischen Ermüdungsverhaltens von Oberflächensingularitäten, was bei
monotonen Lasten nicht der Fall ist. Die Anwendung als Qualitätstest, um festzustellen, ob das
Sintern erfolgreich war oder ob ein bestimmter Technologieparameter die Struktur verbessert
oder verschlechtert, ist sicherlich prinzipiell möglich. Allerdings haben hier eigene Experimen-
te eine beachtliche Diskrepanz festgestellt. So haben Proben einer Charge den Schertest, wie
auch initiale SAM-Untersuchungen bestanden, wobei metallografische Schliffe aufzeigten, dass
das Silber kaum an die verwendete Substratmetallisierung (Gold) angesintert war. Spätere Er-
müdungsuntersuchungen bestätigten die schwach ausgebildete Grenzfläche. Die Ursachen sind
aktuell noch ungeklärt. Möglicherweise neigt die stark strukturierte Oberfläche von SAG dazu,
sich nach dem Abscheren zu verhaken und täuscht dabei einen stärkeren Scherwiderstand vor.
Versuche von Ermüdungsuntersuchungen durch Halbzyklen werden ebenfalls unternommen, wo-
bei sich erneut die Scherspannung als Fehlerindikator anbietet [122]. Daneben kommen in der
Literatur auch modifizierte Varianten zum Einsatz. Von diesen sind die „Lap-shear“ Varian-
ten besonders hervorzuheben. Dabei werden zwei lange Stäbe mit rechteckigem Querschnitt
übereinandergelegt („overlaped“) und versintert. Diese Probe kann anschließend in normalen
Zugmaschinen gezogen oder gar gestaucht werden, um die Sinterstruktur zu scheren [123]. Ab-
bildung 3.3 zeigt eine solche Probe zur Verdeutlichung. Diese Methode wird dabei von dersel-
ben Gruppe sowohl für die Materialcharakterisierung [61] als auch als zyklischer Belastungstest
[123] verwendet. Haupteinsatzgebiet ist aber erneut die Qualitätsuntersuchung durch monotone
Scherlasten [124]. Als Vorteil gegenüber normalen Schertests lässt sich die fehlende Gefahr eines
Halbleiterbruchs nennen, da dieser durch den Stab ersetzt wird. Dazu können mit diesem Versuch
auch Wechsellasten durchgeführt werden. Erkauft werden diese Vorteile durch die Notwendigkeit
von Prozessanpassungen, um zwischen den Stäben die gleiche Sinterstruktur wie im originalen
Leistungsmodul zu realisieren. Gegebenenfalls sind die metallografischen Präparationen, bzw.
die Vorbereitungen für solche - aufgrund der Notwendigkeit die massiven Stäbe zu zersägen -
aufwändiger. Ein Nachteil der Schertests bleibt allerdings bestehen. Neben der Scherung kann
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es zu Belastungen mit parasitären Moden kommen. Durch das Schienen oder Führen der Stäbe
lassen sich diese zwar relativ planparallel ausrichten und ansintern, die längeren Hebel sind bei
Lasteintrag aber ungünstig. Leider fehlen in den entsprechenden Publikationen häufig Schliff-
bilder, welche eine Beurteilung der Schichtqualitäten zulassen würden [123]. Auch die mäßig
hohen Scherspannungen, welche bei drucklos gesinterten SAG-Aufbauten mit konventionellen
Schertests gemessen wurden (σmax ≥ 30 MPa) [125] sind diesbezüglich kritisch zu hinterfragen.
Dies gilt besonders, wenn die Schliffbilder eine sehr schlechte Sinterstruktur zeigen.
Abbildung 3.3: Skizze einer „Lap-shear“ Probe, welche die prinzipielle Vorgehensweise dieses
Scherversuches verdeutlicht [123].
Eine weitere Methode zur Qualitätssicherung von SAG-Aufbauten sind Biegeversuche. Bereits
seit Beginn der Weiterentwicklung der ursprünglichen LTJT-Sintertechnik Ende der „90er“ Jah-
re wurden Biegeversuche als Qualitätstest in Form des Dornbiegeversuchs durchgeführt [126].
Bei diesem Versuch wurden die gesinterten Aufbauten von unten mit einem (Halb-) Zylinder
als Prüfstempel mit Druck durchbogen, bzw. über einen solchen Zylinder abgerollt. Die Durch-
biegung erfolgte monoton bis zum Bruch. Aus den Ausfallmechanismen (Bruch des Halbleiters,
Degradation der Sinterschicht vom Substrat oder Riss der Metallisierung) können Rückschlüsse
auf die Tauglichkeit der jeweiligen Technologieparameter gezogen werden [29, 126]. Die Publika-
tionen der Firma Semikron gegen Ende der 2000er Jahre berichten noch von diesem Biegeversuch
als Qualitätstest [127], so dass dieser noch Verwendung finden sollte. Dieser zweckmäßige Test
bietet durchaus interessante Weiterentwicklungsmöglichkeiten. Der später vorgestellte Biegever-
such, welcher dieser Arbeit zu Grunde liegt, knüpft unter anderem auch an diesem Punkt an.
Neben Scherversuchen und dem Dornbiegetest sind andere mechanische Methoden zum Tes-
ten von SAG eher eine Randerscheinung. Kleinere Relevanz in der sonstigen AVT haben noch
Vibrationsverfahren, sowohl als Qualitätstest als auch als Ermüdungsversuch. In der Leistungs-
elektronik werden durch mechanische Vibrationen von etwa f = 10 − 1000 Hz Federkontakte,
Lötstellen und Konstruktionsteile (Gehäuse, Leiterplatten etc.) qualitativ auf Alterung unter-
sucht [104]. In der allgemeinen Aufbau und Verbindungstechnik werden dünne Schichten durch
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Vibrationslasten (auch fehlerphysikalisch) untersucht, indem diese Schichten auf spezielle, ein-
seitig freischwebende Balkenstrukturen („cantilver“) abgeschieden werden, welche im Anschluss
durch eine Art Rüttelplatte in Resonanz zum Schwingen gebracht und ermüdet werden [128, 129].
Diese Methode eignet sich wahrscheinlich nicht zur Ermüdung von gesinterten Silberstruktu-
ren, da anzunehmen ist, dass Kriechmechanismen bei der realen (unter Einsatzbedingungen)
SAG-Ermüdung eine gewisse Signifikanz aufweisen. Dieser Fehlermechanismus kann mit einem
Vibrationsteststand nur schwer nachgebildet werden, da die Lastfrequenz nicht soweit verklei-
nert werden kann, dass das Material zum Kriechen genug Zeit bekommt. Angestrebt ist eine
mechanische Ermüdung im LCF-Bereich, in welchem quantifizierbare plastische Verformungen
auftreten. Dafür sind andere Belastungstests nötig. Gegebenenfalls kann ein Vibrationstest den
Primärtest später ergänzen.
3.2.5 Zusammenfassung und Diskussion
Es konnte gezeigt werden, dass verschiedene mechanische und thermo-mechanische Testmetho-
den existieren, welche für SAG-Strukturen Verwendung finden bzw. finden können. Mit diesen
lassen sich sowohl einfache (ja / nein; hält besser oder schlechter als Vergleichsprobe) als auch et-
was detailliertere Qualitätsuntersuchungen durchführen. Auch für Zuverlässigkeitsuntersuchun-
gen existieren Belastungsmethoden, welche allerdings zeitintensiv sind. Im Wesentlichen kann
festgehalten werden, dass die Genauigkeit der Ausfallvorhersage mit dem zeitlichen Aufwand
der zugrundeliegenden Belastungstests korreliert. Das angestrebte Ideal ist natürlich, die Auf-
stellung eines vollständigen Lebensdauermodells, welche den Ausfall unter jeder beliebigen Last
in Abhängigkeit alle beliebiger Technologieparameter genau vorhersagt. So schwer die Erstel-
lung ein solchen Modells ist, sie ist nicht per se unmöglich. Wird eine Last-identische Methode
(aktive Lastwechsel) zusammen mit Lastamplituden, welche so nah wie möglich an den späteren
Einsatzprofilen liegen, gewählt, ließe sich das Ausfallverhalten beliebig genau 2 quantifizieren,
sofern man den verfügbaren Zeitrahmen gegen unendlich laufen ließe. Auch der Einfluss aller re-
levanter Parameter ließe sich so bestimmen. Diese Überlegung ist naturgemäß rein akademisch.
Industrierelevante Belastungstests müssen in überschaubaren Zeiträumen zu vertretbaren Kos-
ten durchgeführt werden können.
Ausgehend von der realen Last kann die Beschleunigung von Zuverlässigkeitsexperimenten auf
verschiedene Arten geschehen:
• Beschränkung auf wenige Lastamplituden: Die Anzahl der Lastamplituden kann auf
einige wenige reduziert werden. Andere Lasten werden aus den gewonnen Daten extrapo-
liert.
• Erhöhung der Lastamplitude: Es werden größerer Lastamplituden genutzt, welche die
zu testenden Strukturen schneller ermüden.
2im Rahmen der Eigenschaftenstreuung der Proben und der Genauigkeit der Messungen und Experimenten
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• Beschleunigung der Lastfrequenz: Neben der Größe der Amplitude an sich, kann auch
versucht werden, die Ermüdungszyklen schneller ablaufen zu lassen.
• Nutzung schnellerer Belastungsexperimente: Es kann auf Belastungstests gewech-
selt werden, welche größere Frequenzen und / oder größere Amplituden erlauben.
Die Beschleunigungen nach den genannten Möglichkeiten bewirken im Allgemeinen nicht nur die
gewünschte, unterschiedlich starke Reduzierung des Zeitbedarfs, sondern auch eine Entfernung
von der realen Last und damit eine Abnahme der Aussagekraft der Zuverlässigkeitsvorhersage.
Allerdings kann die Abnahme der Aussagekraft der Resultate durch Kenntnisse des mecha-
nischen Materialverhaltens, respektive des Fehlermechanismus kompensiert werden. Hierdurch
ergibt sich für die Untersuchung der Materialermüdung eine klassische reziproke Doppelabhän-
gigkeit. Je tiefer das Verständnis der jeweiligen Materialeigenschaften, Fehlermechanismen und
je authentischer die Lasteinleitung im Aufbau der Proben, desto stärker lassen sich die Experi-
mente durch Reduktion der Amplituden (Anzahl der Versuche), Erhöhung der Lasten oder der
Frequenz, ohne Informationsverlust beschleunigen.
3.3 Biegeversuche als beschleunigte Belastungsexperimente
Auch wenn die vorgestellten Methoden alle ihren Nutzen haben und erfolgreich eingesetzt wer-
den, erfüllen diese die Anforderungen an einen Belastungstest zur Zuverlässigkeitsvorhersage
nicht hinreichend genug, um physikalisch motivierte Lebensdaueruntersuchungen zur quantita-
tiven Ausfallvorhersage wirklich sinnvoll durchführen zu können. Neben den vorgestellten Be-
gründungen lässt sich diese Aussage auch induktiv davon ableiten, dass in der Literatur von
praktisch keinen Studien berichtet wird, die über 1-2 Amplituden hinausgehen. Der Industrie
scheint aktuell kein geeigneter Test zur Verfügung zu stehen. Unter wirtschaftlichen Bedingun-
gen haben aktuell neben Qualitätstests lediglich die, als relative Zuverlässigkeitsuntersuchungen
bezeichneten, vergleichenden Tests, eine hohe Relevanz 3.
Den SAG-Ermüdungsexperimenten dieser Arbeit liegt ein 3-Punkt-Biegeversuch zugrunde. Hier-
für sollten vereinfachte Teststrukturen aufgebaut und genutzt werden, welche sich auf diejenigen
Komponenten beschränken, welche für den Test des Ausfallmechanismus SAG-Ermüdung not-
wendig sind (Halbleiter, DA, Substrat mit Metallisierung). Es wird davon ausgegangen, dass
ein solcher das Potenzial hat, den Platz der fehlenden universellen Belastungsmethode aus-
zufüllen. Abbildung 3.4 zeigt skizzenhaft die Ausdehnung der einzelnen Komponenten, wel-
che bei Belastung die Spannungen und Dehnungen in den Proben verursachen. Bei thermo-
mechanischer Belastung verursachen die verschiedenen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von etwa 2, 6 ppm K−1 bei Silizium [26] bis etwa 16, 5 ppm K−1 bei Kupfer [26] die Spannungen
(links). Eine geometrisch vergleichbare Scherung lässt sich auch durch Biegung der Struktur in
diese einbringen, wobei dafür im rechten Bild der 3-Punkt-Biegeversuch skizziert ist. Hierbei
nimmt die mechanische Steifigkeit des Halbleiters, welche dieser der Biegung des Substrates
3Diese Aussage ist der allgemeine Tenor, welcher sich aus dem Gesamtbild der verfügbaren Literatur ergibt.
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entgegensetzt, die Rolle des CTE-„mismatchs“ ein. Damit sollte die Belastung rein geometrisch
vergleichbar sein, auch wenn bei einem 3-Punkt-Biegeversuch die Belastung asymmetrisch ist
und dazu nur an zwei statt der vier Seiten angreift.
Halbleiterchip 
gesinterte Ag-Schicht
Substrat (z.B Cu) F
CTE (Si):    ~ 2,6   ppm /K
CTE (Ag): ~ 18,9 ppm /K
CTE (Cu):  ~ 16,5 ppm /K F
F
Abbildung 3.4: Vergleichsskizze der mechanischen Spannungen gesinterter Leistungsbauelemen-
te bei thermo-mechanischer (TCT) Belastung (links) und bei isothermer Biegebeanspruchung
(rechts) [3].
Biegeversuche sollten praktisch alle Vorteile der vorgestellten Ermüdungsmethoden bei minima-
len Nachteilen vereinen. Als mechanische Belastungstests können die Prüflinge wesentlich schnel-
ler ermüdet werden als bei Last- und Temperaturwechselversuchen. Im Gegensatz zur „Lap-
shear“-Methode, bei welcher das ebenfalls zutrifft, kann bei Biegeversuchen eine authentische,
repräsentative Silberschicht im originalen Aufbau belastet werden. Das Sintern auf geeignete Bie-
gesubstrate (Federstahl) sollte keine Änderung in der Sinterschicht verursachen und damit auch
keine Prozessanpassungen nötig machen, da die gängigen Edelmetall-Metallisierungen (Gold und
Silber) der Leistungsmodule bei den Stahlproben ebenfalls verwendet werden können. Erfolgt
die Biegung der Proben isotherm innerhalb einer Temperaturkammer, können damit die Mecha-
nismen, welche auch unter realer Last (bzw. in den thermo-mechanischen Ermüdungsversuchen)
vorkommen, nachgebildet werden. So kann das Verhältnis zwischen instantaner plastischer Deh-
nung und Kriechdehnung praktisch beliebig über die Kammertemperatur, Biegeamplitude und
vor allem der Lastfrequenz eingestellt werden. Gegebenenfalls muss die Biegung am Punkt der
maximalen Amplitude kurz verlangsamt oder angehalten werden, sollten andere Parameter nicht
weiter erhöht werden können (z.B. Amplituden wegen Bruch des Halbleiters). Das erfordert le-
diglich eine Belastungsmaschine, welche die erforderlichen Freiheitsgrade in der Programmierung
der Lastprofile aufweist. Ein weiterer bedeutender Vorteil dieser Methode liegt in der isothermen
Ermüdung begründet. Der gesamte Satz an mechanischen Materialdaten wird zur Simulation des
Fehlerparameters immer nur für die eine, aktuell genutzte Temperatur benötigt. Die gemessenen
Materialdaten passen selten perfekt an die mathematischen Modelle. Der Versuch das Materi-
alverhalten durch komplexere Modelle abzubilden (z.B. Anand oder Chaboche), ist auch nicht
zwangsläufig zielführend. Die Anzahl der notwendigen FIT-Parameter steigt dabei überpropor-
tional und es wird aufwändiger, die gewonnenen Daten zu vergleichen, wenn zu viele Modelle
parallel verwendet werden.
Durch die Nutzung eines isothermen Belastungstests können diese Probleme stark reduziert
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werden, da mit der Temperatur ein wichtiger Parameter entfällt. So sind beispielsweise Span-
nungsexponent (n) und Vorfaktor (A) sowohl des sekundären Kriechens (vgl. Gleichung 2.6) als
auch besonders des primären Kriechens (vgl. Gleichung 2.8) selten im gesamten Temperatur-
bereich wirklich stabil. Durch Deaktivierung des Arrhenius-Terms in den beiden Gleichungen
lassen sich die Modelle durch individuelle, temperaturspezifische Koeffizienten (n, A) an die
einzelnen Kriechkurven der verwendeten Temperaturen anfitten, statt ein gemeinsames Koeffizi-
entenpaar über den gesamten Temperaturbereich wählen zu müssen. Für rein isotherme Lasten
sind isotherme Materialdaten dadurch prinzipiell als besser zu bewerten. Dadurch wird zwar
der Vergleich der ITBT- mit den TCT-Experimenten etwas erschwert, der Erstzugang zu detail-
lierten Parameterstudien (Einfluss des transienten Kriechens) allerdings stark vereinfacht. Eine
Vereinheitlichung der Materialdaten kann zu einem späteren Zeitpunkt dennoch angestrebt wer-
den.
Ziel ist, mit den Biegeversuchen praktisch die gesamte Palette an Charakterisierungsmethoden,
von einfachen (ja / nein) Qualitätstest über relative Zuverlässigkeitstest bis hin zu Zuverläs-
sigkeitstest für vollständig physikalisch motivierte Lebensdauermodelle, durchführen zu können.
Insbesondere der Ersatz des TCT-Tests, als bisheriger Standard der physikalisch motivierten
Lebensdaueruntersuchungen, ist das Ziel.
3.3.1 Aufbau eines Versuchsstandes
Um die mechanisch beschleunigten Ermüdungsversuche durchführen zu können, ist eine ent-
sprechende Belastungsmaschine nötig. Da eine solche auf dem freien Markt nicht, bzw. nicht
zu akzeptablen Preisen verfügbar war, wurde diese selber entworfen und konstruiert, was be-
reits im Rahmen einer früheren Arbeit vorgestellt wurde [130, 131]. Diese Maschine wurde zur
Durchführung, der dieser Dissertation zugrundeliegenden Experimente, erweitert und umgebaut.
Der finale Aufbau ist im Bild 3.5 zu sehen. Angetrieben wird der Ermüdungsteststand von 2
Schrittmotoren, welche exzentrisch über eine Schubstange miteinander verbunden sind. An dieser
Schubstange wird mittig eine (näherungsweise) sinusförmige Translationsbewegung abgegriffen
und auf eine geführte Translationsstange übertragen, deren Amplitude von der Phasenverschie-
bung der beiden Motoren eingestellt wird. Zum genaueren Verständnis der Funktionsweise sei
auf die Vorgängerarbeit verwiesen [130, 131]. An dieser Stelle sollen nur die Spezifikationen
genannt werden, welche zur Wertung der Ergebnisse relevant sind. Der Ermüdungstester kann
Biegeproben mit variabler Geometrie innerhalb einer Thermokammer mit den folgenden Para-
metern zyklisch ermüden:
• variable Biegeamplitude, welche Zug- und Druckbelastungen von bis zu AB = ± 10 mm
bei einer Genauigkeit von etwa ∆AB = ± 15 µm ermöglicht,
• integrierte Thermokammer mit einem nutzbaren Temperaturbereich von Raumtemperatur
bis θ = 125 ◦C bei einer Genauigkeit von ∆θ = ± 2 ◦C,
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• dehnungsgesteuerte Amplitude, Wahlweise 3- oder 4-Punkt Biegung,
• Kraftmessung mit ∆F = ± 50 mN
• einstellbare Hebelarmlänge (Entfernung zwischen den Probenzentrierstiften),
• einstellbarer Offset (Nullpunktverschiebung der Sinusbewegung),
Der Vorteil einer dehnungsgesteuerten Belastung ist, dass die Kraft nicht nachgeregelt und da-
her auch nicht zwingend mitgemessen werden muss. Im konkreten Fall wird die Biegeamplitude
direkt mechanisch durch die Phasendifferenz der Motoren vorgegeben und daher konstant ge-
halten, da beide Motoren durch ein gemeinsames Taktsignal synchronisiert laufen. Der externe
Takt, welcher von einem VCO generiert wird, erlaubt ein stufenloses Einstellen der Geschwin-
digkeit. Durch die Nutzung von Rampen beim Anlaufen und Verzögern der Motoren können
Schrittverluste vermieden werden. Wird die Dicke der Probensubstrate groß genug gewählt,
dass sie gegenüber derjenigen der Chips das Biegeverhalten dominieren, kann von einer stabilen,






































Abbildung 3.5: Ansicht des verwendeten Ermüdungstesters [130].
3.3.2 Grundlegender Entwurf der Biegeproben
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Federstahlsubstrate (1.4310) mit den gängigen Edelmetall-
Metallisierungen (Ni / Au und Cu / Ag) verwendet. Auf diesen konnten die („Dummy“)-
Halbleiter analog zu LFs („Leadframes“) oder DCB-Substraten gesintert werden. Der Test selber
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ist dabei technologieoffen und kann zur Ermüdung von einer Vielzahl von Proben verwendet
werden. Abbildung 3.6 zeigt eine Sammlung von verschiedenen Proben, welche seit Aufbau des
Testers ermüdet wurden. Dabei konnten Ermüdungsversuche von völlig verschiedenen Technolo-
gien durchgeführt werden. Die Probe unten rechts wurde zur bruchmechanischen Untersuchung
des Risswachstums zwischen Kleber und (metallisiertem) Stahl verwendet, wobei die aufgeklebte
Glasplatte den Kleber versteift und die notwendigen Amplituden reduziert. Die Fehleranalyse
konnte optisch erfolgen. Ebenfalls konnten Proben zur Untersuchung der Schadensakkumulation
durch die Ermüdung einfacher Cu-Leiterbahnen durchgeführt werden. Das Kupfer konnte da-
bei auf Polyimid- (oben rechts), FR4- (zweite von oben, rechts) oder Si-Substrat abgeschieden
werden, wobei das Silizium zur Vermeidung von Sprödbrüchen ebenfalls auf ein Stahlsubstrat
geklebt wurde (unten links). Auch das Füllungsmaterial von vertikalen Durchkontaktierungen in
Silizium (TSVs) konnte durch Biegung der auf FR4 aufgeklebten Chips (zweite von oben, links)
ebenso ermüdet werden, wie die gesputterte Cu-Schicht zwischen zwei Si-Chips (dritte von oben,
links).
Abbildung 3.6: Überblick über verschiedene Probenvariationen, für welche die Biegemaschine
genutzt wurde.
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Kapitel 4
Durchführung der Experimente
Der zentrale Schwerpunkt dieser Arbeit liegt in der Entwicklung der Methode der mechanisch
beschleunigten Ermüdungsuntersuchung, was faktisch an beliebigen Proben erfolgen könnte.
Dessen ungeachtet wurde Wert darauf gelegt, ein authentisches, industrierelevantes Sinterma-
terial zu untersuchen. Ebenso sollte der Sinterprozess so authentisch wie möglich sein, was
die sekundären Ergebnisse stark aufwertet. Daher wurde auf die Pasten ASP-043 und ASP-
338 aus der „mAgic ASP“ Serie der Firma Heraeus zurückgegriffen. Bei diesen handelt es sich
um µ-Ag Pasten (teils auch bereits als Hybridpasten bezeichnet), gedacht für den Einsatz an
der Grenze zwischen druckunterstütztem und druckbehaftetem Sintern, bzw. konventionelles
Drucksintern 1. Diese sind seit einiger Zeit kommerziell verfügbar und haben eine hohe Verbrei-
tung. Die Hersteller halten sich mit Details zu den Spezifikationen der Pasten erwartungsge-
mäß bedeckt, so dass die Änderungen der ASP-338 zur Standardpaste ASP-043 nicht offiziell
bekannt sind. Dennoch kann anhand der Vorteile, welche im Datenblatt aufgezählt werden,
auf verbesserte Additive geschlossen werden, da mit dieser Paste das Sintern auf Kupferme-
tallisierungen möglich ist [132]. Auch wenn in dieser Arbeit keine Cu-Metallisierung genutzt
wurden, zeigte eine erste Voruntersuchung, dass mit der ASP-338 Paste bessere Ergebnisse
als mit der ASP-043 erzielt werden können. Daher wurde nach dem ersten Aufbau nur noch
die ASP-338 für den Hauptteil der Untersuchungen genutzt. Details dazu werden im Kapi-
tel Technologieentwicklung und Herstellung der Ermüdungsproben aufgezeigt.
Die Herstellung aller Proben, welche in dieser Arbeit verwendet wurden (Zugproben, Biege-
proben, TCT-Proben) erfolgte nach Absprache extern, dasselbe gilt für die Metallisierung der
Stahlsubstrate.
4.1 Materialcharakterisierung des gesinterten Silbers
Die mechanische Charakterisierung de SAG-Schichten erfolgte durch Zugversuche. Diese Daten
wurden nicht nur zur Simulation der Fehlerparameter für die späteren Lebensdauermodelle be-
nötigt, sie dienten auch der Skalierung der Experimente. So wurden die genutzten Amplituden,
Temperaturen und Geschwindigkeiten der Ermüdungsexperimente durch vereinfachte Testsimu-
lationen bestimmt. Im Einzelnen wurden folgende Charakterisierungen durchgeführt:
1Heraeus empfiehlt einen Sinterdruck von mindestens 10 MPa [132]
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Zugversuche mit konstanter Traversengeschwindigkeit:
• Bestimmung der temperaturabhängigen E-Moduln aus den Entlastungskurven.
• Quantifizierung der instantanen temperaturabhängigen Plastizität.
Zugversuche mit konstanter Spannung (Kriechversuche):
• Identifikation der auftretenden Kriechmechanismen und Quantifizierung des sekundären
Kriechens durch ein geeignetes Materialmodell.
• Untersuchung der Relevanz des primären Kriechens und gegebenenfalls: Quantifizierung
durch ein geeignetes Materialmodell.
Der Einfluss der Poissonzahl sollte nicht überbewertet werden, auch wenn diese durchaus schwankt
(zwischen ν = 0, 24 bei P = 30 % Porosität und ν = 0, 33 bei P = 10 %), da die plastische
Dehnungsamplitude von Chip und Substrat dominiert wird. Manche Quellen schenken der Pois-
sonzahl gar keine Beachtung und verwenden ν = 0, 37 für normales Silber [11]. In dieser Arbeit
wurde der entsprechende Wert aus dem Diagramm 2.16 genutzt (ν = 0, 28). Für den thermischen
Ausdehnungskoeffizienten konnten in der Literatur keine Abhängigkeiten von der Porosität ge-
funden werden [25], daher wurde der Standardwert von 18, 9 ppm/K für normales Silber genutzt
[26].
4.1.1 Herstellung und Eigenschaften der Proben
Die ASP-338 Paste, welche zur Herstellung der Zugproben genutzt wurde, stammte dabei aus
der gleichen Charge wie diejenige, mit welcher die Ermüdungsproben gesintert wurden. Die
Zugproben wurden in Form von Schulterstäben hergestellt, um Risse direkt an der Einspannung
zu verhindern. Abbildung 4.1 zeigt das dafür verwendete Design. Zur Herstellung der Proben
wurden immer vier Schulterstäbe nebeneinander auf einer Polyimidfolie durch Schablonendruck
aufgebracht, wobei die Paste dabei von Hand gerakelt wurde. Die Schablonendicke betrug dS =
80 µm, um die angestrebte Probendicke von d = 25 µm zu erreichen, was näherungsweise der
BLT in den Aufbauten entspricht.
a = 20 mm
d = 15 mm
r = 6 mm
b = 4 mmc = 10 mm
Abbildung 4.1: Design eines Standardschulterstabes am Lehrstuhl, welches auch im Rahmen
dieser Arbeit Verwendung fand.
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Nachdem die Paste aufgebracht wurde, erfolgte die Trocknung für t = 10 min bei einer Tempe-
ratur von θ = 120 ◦C gemäß Herstellerangaben, wobei die Schablone entfernt wurde. Gesintert
wurden die vier Schulterstäbe gemeinsam bei einem Druck von p = 20 MPa für t = 180 s. Das
Sintern erfolgte zwischen zwei Polyimidfolien zum Schutz vor Stempelanhaftung in einer uniaxia-
len Presse, wobei die Temperatur beidseitig eingeleitet wurde. Im Vergleich zu den Aufbauten
der Biegeproben nutzt dieser Prozess geometrisch bedingt einen reduzierten Sinterdruck, um die
Silberstruktur der Zugproben an diejenige der Biegeproben anzupassen. Details dazu folgen im
Kapitel Technologieentwicklung. Abbildung 4.2 zeigt eine solche Vierergruppe der Schulterstäbe.
Insgesamt standen etwa 50 Proben zur Verfügung, was für eine Charakterisierung ausreichend
sein sollte.
Abbildung 4.2: Eine Vierergruppe der hergestellten Schulterstäbe auf der PI-Trägerfolie.
Eine erste optische Untersuchung zeigte zufriedenstellende Ergebnisse der entstandenen Proben.
Wichtige Kenngrößen zur Beurteilung der Probenqualität sind Reproduzierbarkeit der Dicke
und Porosität, bzw. deren Homogenität über die Probe. Zu diesem Zweck wurden die Proben
(nach Abschluss der Zugversuche) in Epoxidharz eingebettet und metallografisch präpariert.
Abbildung 4.3 zeigt den Probenquerschliff von vier eingebetteten Schulterstäben.
Im Bild ist eine deutliche Schwankung der Porosität und vor allem der individuellen Probendicke
zu sehen. Dabei schwankt die Dicke sowohl innerhalb einer Probe als auch die gemittelten Di-
cken der Proben untereinander, wobei jeweils eine der beiden Probenseiten plan zu sein scheint.
Warum die Probendicke derart wellenförmig schwankt ist nicht genau bekannt. In der Literatur
konnten keine diesbezüglichen Erklärungen gefunden werden, zumal selten ehrliche Querschlif-
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fe publiziert werden. Eine Möglichkeit sind beispielsweise unvollständige Trocknungsprozesse,
welche zu periodischen Gasblasen im Silber führen können und damit den Sinterdruck lokal
reduzieren, was der Dickenschwankung die sinusförmige Periodizität verleiht. Ebenso sind Pro-
bleme in der Krafteinleitung denkbar. Die einfachste und plausibelste Erklärung ist allerdings,
dass die kammartigen Strukturen durch das Rakeln verursacht wurden.
50µm
Abbildung 4.3: Metallografischer Querschnitt von vier eingebetteten Schulterstäben. Die Schwan-
kungen der Dicke und Porosität der Proben ist deutlich zu sehen.
In Konsequenz dieser Schwankungen kommt es zur Effektivwertbildung der Materialdaten ei-
ner Proben und es musste auf gemittelte Probendicken zurückgegriffen werden. Aufgrund des
nichtlinearen Zusammenhangs der mechanischen Materialdaten von der Porosität, wird dabei
allerdings ein kleiner Fehler gemacht. Die später gezeigten Ergebnisse belegen aber, dass dieser
die Ergebnisse nicht wesentlich beeinträchtigt.
In Abbildung 4.3 kann gesehen werden, dass die Schwankung der Dicken der Proben unterein-
ander die Porosität nicht beeinflusst. Mit hoher Wahrscheinlichkeit haben Schwankungen der
Pastenmengen die unterschiedlichen (effektiven) Dicken der Proben verursacht. Das wird auch
dadurch unterstrichen, dass auf einer gemeinsamen Trägerfolie die Dicke der vier Proben stabil
war. Daher waren die Proben auch noch gut zu verwenden. Es musste allerdings für jede Pro-
be die individuelle Dicke durch Schliff gemessen werden. Mit dieser konnte später die korrekte
Spannung berechnet werden, welcher die Probe bei angelegter Kraft ausgesetzt war. Wesentli-
che Längs- und Querschwankungen der Dicke über die Probenfläche wurden nicht festgestellt.
Für eine Bestimmung der Porosität genügen die einfachen Schliffe nicht. In Abbildung 4.3 kann
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lediglich qualitativ gesehen werden, wo die Struktur etwas poröser ist und wo dichter. Ein leis-
tungsfähiges (Böschungs-) Ionenstrahl-Poliersystem stand nicht zur Verfügung, daher wurden
lokale FIB-Schnitte genutzt. Bei diesen wird mit Hilfe eines Ionenstrahls, welcher parallel zur
Oberflächennormale auf die Probe trifft, eine Vertiefung durch Materialabtrag erzeugt. Durch
diese Vertiefung entsteht eine saubere, ionenpolierte Probenfläche, welche u.a. zur Beurteilung
der Porosität genutzt werden kann. Diese Fläche kann als frei von relevanten Präparationsarte-
fakten betrachtet werden, sofern diese tief genug ist 2.
5 µm
Abbildung 4.4: REM-Bild eines exemplarischen FIB-Schnitts der Zugproben.
Abbildung 4.4 zeigt exemplarisch das REM-Bild eines solchen FIB-Schnitts. Um die Porosität
zu bestimmen, wird das REM-Bild in ein binäres schwarz-weiß Bild transformiert, indem ein
individueller Schwellwert festgelegt wird. Im Anschluss ergibt das Verhältnis schwarze zu weiße
Pixel näherungsweise die (lokale) Porosität. Neben der Methode des hydrostatischen Wiegens
[4] ist das ein gängiges Verfahren. Problematisch ist dabei, dass es relativ viele unversinterte
Partikel gibt, welche innerhalb der Poren in der Restorganik eingeschlossen sind. Diese tragen
nichts zur Festigkeit bei und dürfen daher nicht mitgezählt werden. Das macht eine Automa-
tisierung relativ schwierig. Um den Aufwand vertretbar zu halten, wurde die Analyse jeweils
auf einige exemplarische Bildausschnitte beschränkt, dann wurden die eingeschlossenen Partikel
manuell aus den Bildern entfernt und die Zählung durchgeführt. Dabei müssen die gewählten
Bildausschnitte repräsentativ für das Gesamtbild sein, da zu erkennen ist, dass die Porosität
lokal variiert. Abbildung 4.5 zeigt die Vorgehensweise exemplarisch. Bei dieser Probe wurde eine
Porosität von etwa P = 20 % festgestellt.
2Artefakte, welche bereits durch die vorhergegangene metallografische Bearbeitung eingebracht wurden, bleiben
bestehen. Diese sollten sich bei reinem SAG allerdings auf die oberen Bereiche der Fläche beschränken, daher
muss diese tief genug sein
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Abbildung 4.5: Bilder der einzelnen Schritte zur Porositätsbestimmung.
Die Genauigkeit kann dabei vor allem statistisch erhöht werden, sollte dies gefordert sein. Da
in dieser Arbeit keine Technologieentwicklung im Vordergrund steht, genügen an dieser Stelle
einige wenige Porositätsbilder. Wesentlich wichtiger war, mehrere FIB-Schnitte an verschiedenen
Stellen und verschiedenen Proben durchzuführen, um die Schwankungsbreite der Porosität fest-
zustellen. Als Effektivwert der Porosität konnte P ≈ 20 % ermittelt werden. Angestrebt waren
etwa P = 18 − 20 %, ein Wert, welcher sich für die vorher hergestellten Aufbauten der Ermü-
dungsproben ergeben hat. Insgesamt wurden die Materialdaten für sechs Temperaturen benötigt
(θ = 22 ◦C, 60 ◦C, 80 ◦C, 100 ◦C, 125 ◦C, 150 ◦C). Die isothermen Biegeversuche wurden bei den
ersten fünf Temperaturen durchgeführt, die Daten für θ = 150 ◦C waren für den Temperatur-
wechseltest erforderlich, welche in der Maximalamplitude zwischen θ = −65 ◦C und θ = 150 ◦C
wechselt. Keine Charakterisierung erfolgte für Temperaturen unterhalb der Raumtemperatur.
Bereits bei Raumtemperatur war die plastische Verformung und die Kriechdehnraten minimal.
Dadurch kann angenommen werden, dass der plastische Dehnungsanteil unterhalb der Raum-
temperatur keine sehr große Signifikanz mehr aufweist und Vereinfachungen in der Simulation
genutzt werden können.
4.1.2 Durchführung der Zugversuche
Beide Arten der Zugversuche wurden auf einer „TIRA test 2805“Materialprüfmaschine durch-
geführt. Dabei wurde die Kraft mit einer Kraftmessdose und die Dehnung mit Hilfe eines Vi-
deoextensometers gemessen. Die Einspannung erfolgte durch pneumatische Klemmen, wobei das
Klemmgestänge von einer beweglichen Thermokammer umschlossen werden konnte. Ein Schau-
glas in der Kammertür ermöglichte die Nutzung des Videoextensometers bei aufgebauter Ther-
mokammer. Dadurch konnte der Einfluss des Messfehlers, welcher beim leichten Herausrutschen
der Probe aus der Einspannung entsteht, eliminiert werden. Besonders die dünnen SAG-Proben
können davon betroffen sein. Abbildung 4.6 zeigt die verwendete Prüfmaschine.
Um die Zugproben nicht zu beschädigen und um eine Fehlbelastung der Proben durch eine
unsaubere Einspannung zu vermeiden, wurden diese mit Hilfe eines Rahmens eingespannt. Die
Seitenteile des Rahmens wurden nach Klammerschluss wieder entfernt, um die Belastung zu
ermöglichen.
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Abbildung 4.6: Bild der verwendeten Zugmaschine.
Die ersten Testmessungen mit einigen Vorserienproben zeigten bei gleichen Bedingungen (Traver-
sengeschwindigkeit und Temperatur) stabile und reproduzierbare Spannungs-Dehnungs-Kurven.
Zur quantitativen Beurteilung der Gesamtreproduzierbarkeit bietet sich der E-Modul an, wel-
cher in einem Fall um ∆E = 3 GPa schwankte, sonst aber maximal 2 GPa Differenz aufzeigte.
Wird berücksichtigt, dass diese Abweichung sowohl die Genauigkeit der Kraft und Wegmessung,
als auch die der Dickenbestimmung und der Porositätsstreuung beinhaltet, ist das ein beachtli-
cher Wert. Aufgrund dieser Voruntersuchung wurden entschieden, zunächst nur zwei Proben je
Temperatur zu ziehen, sofern die Schwankungen des E-Moduls bei ∆E ≤ 3 GPa bleibt. Dadurch
konnten mehr Proben für die aufwändigeren Kriechversuche aufgespart werden.
Die Aufnahme von Spannungs-Dehnungs-Kurven unterstellt zunächst ein zeitunabhängiges Ver-
halten, was besonders bei erhöhten Temperaturen nicht zutrifft. Die Literatur spricht von etwa
θ = 80 ◦C als Grenze, bei der signifikantes Kriechen einsetzt [4]. Somit hat die Traversenge-
schwindigkeit eine hohe Relevanz. Diese sollte hoch genug sein, damit die instantane Plastizität
möglichst wenig durch Kriechen überlagert wird, ohne aber dabei die Grenzen der Belastungs-
und Messapparatur zu verlassen. Für die Bestimmung des E-Moduls aus der Entlastung ist die
Traversengeschwindigkeit weniger wichtig, da die Entlastung auch bei langsamer Geschwindig-
keit durch die geringe Dehnung schnell genug erfolgt. Da es bei einem zu schnellen Anzug zu
einem vorzeitigen Riss der Proben und / oder zu Problemen mit der Datenaufnahme kommen
kann, wurde aus Erfahrung mit der Zugmaschine zunächst eine langsame Traversengeschwindig-
keit von v = 0, 2 mm/min für die ersten Messungen verwendet, um sicher auf eine hinreichend
hohe Spannung zur Entlastung zu kommen und die E-Moduln zu bestimmen. Nach der einmali-
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gen Entlastung wurden die Proben erneut belastet und bis zum Bruch weitergezogen, um erste
Spannungs-Dehnungs-Kurven zu gewinnen.
Der Literaturansatz, bei Temperaturen oberhalb von θ = 80 ◦C die inelastische Dehnung allein
durch sekundäres Kriechen zu beschreiben [4], ist bei Biegeversuchen mit der angestrebten Biege-
frequenz von einem Hertz sicher nicht zielführend. Zum einen wird das, durch künstlich erhöhte
Spannungen verstärkte, Norton-Kriechen kaum die fehlende plastische Dehnung und das pri-
märe Kriechen kompensieren können, zum anderen wird die Simulation durch stärkere Netz- und
Zeitschritt-Abhängigkeit unnötig verkompliziert. Umgekehrt ist der Ansatz vielversprechender.
Spannungs-Dehnungs-Kurven, welche mit einer äquivalenten Geschwindigkeit gezogen wurden,
enthalten entsprechend alle inelastischen Dehnungsanteile. Bei langsameren Biegegeschwindig-
keiten oder den T-Wechselversuchen können diese Kurven mit den jeweiligen Kriechmodellen
kombiniert und die inelastische Dehnung erweitert werden.
Weitere Spannungs-Dehnungs-Kurven mit höherer Traversengeschwindigkeit wurden durchge-
führt um die notwendigen (nahezu rein) elastisch-plastischen Daten zu gewinnen. Zugversuche,
bei welchen die (für die Biegeversuche) relevanten Spannungen bereits nach einer halben Se-
kunde erreicht werden, konnte allerdings nicht durchgeführt werden. Daher wurden (je nach
Temperatur) Traversengeschwindigkeiten von v = 2 − 3 mm / min genutzt. Bei diesen wurden
die Spannungs- / Dehnungswerte, welche auch beim Biegen auftraten, in unter vier Sekunden
erreicht (bei den langsam gezogenen Proben ist es etwa eine halbe Minute). Wird der Abstand
zwischen den Biegefrequenzen groß genug gewählt, sollte das hinreichend genau sein. Dieser
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Abbildung 4.7: Exemplarische Darstellung der Gewinnung der Ramberg-Osgood-Parameter
durch Linearisierung. Bei den dargestellten Daten handelt es sich um eine Probe, welche bei
θ = 60 ◦C gezogen wurde.
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Abbildung 4.7 zeigt die Ermittlung der Ramberg-Osgood-Modellparameter aus den Rohdaten.
Der E-Modul wurden aus der Entlastungskurve ermittelt (jede Probe wurde einmal auf 1 N
entlastet), die anderen Parameter K und n (welche den plastischen Teil der Dehnung repräsen-
tieren) wurden durch den FIT einer Potenzfunktion nach Gleichung 2.24 gewonnen. Zusätzlich
zu den Ramberg-Osgood-Kurven wurden bilineare Kurven aufgenommen, welche neben dem
E-Modul durch die Parameter Fließgrenze (σy) und Tangentenmodul (TM) definiert sind.
Tabelle 4.1: Auflistung der gewonnen FIT-Parameter aller Temperaturen und Geschwindigkeiten
beider Modelle (Ramberg-Osgood und bilineare Kurven)
θ [◦C] v (Traverse) [mm/min] E-Modul [GPa] K n σy [MPa] TM [GPa]
22 0,2 31,0 8,05E4 3,09 48 15
60 0,2 27,6 4,89E5 3,23 33 11
80 0,2 24,4 1,06E4 2,57 25 10
100 0,2 19,9 2,36E5 3,05 22 7
125 0,2 17,9 1,79E3 2,12 9 6
150 0,2 16,3 3,51E6 3,20 8 4
22 2,0 32,4 2,23E3 2,47 52 16
60 2,0 27,6 1,54E3 2,34 37 13
80 2,5 24,4 2,91E4 2,83 33 11
100 2,5 19,9 8,86E7 4,23 32 8
125 3,0 17,9 2,05E8 4,29 28 6,5
150 3,0 16,3 8,84E7 4,04 23 5
Tabelle 4.1 zeigt die ermittelten Parameter. Für jede der langsam gezogenen Proben wurde der
E-Modul bestimmt, was damit auch die genaue Ermittlung der (effektiven) Probendicke not-
wendig machte. Wichen die beiden Kurven nicht zu weit voneinander ab (Kriterium: ∆E < 3
GPa), wurde für die qualitativ bessere Kurve der FIT der beiden Modelle durchgeführt. An-
sonsten wurde der Zugversuch mit einer weiteren Probe wiederholt und die schlechtere der drei
Proben verworfen, was einmal vorkam. Die bei langsamer Traversengeschwindigkeit gemessenen
E-Moduln wurden auch zum FIT der schnell gezogenen Kurven genutzt, da sich bei schnellerer
Entlastung kein signifikanter Unterschied zeigte und sich die aufgenommenen Daten des Ex-
tensometers qualitativ etwas verschlechterten. Lediglich die (in der Praxis recht unbedeutende)
Kurve bei Raumtemperatur zeigte hierbei einen signifikanten Unterschied, was wahrscheinlich
auf die Probenstreuung oder aber auf Messprobleme der geringen (aber schnellen) Dehnung
zurückgeht. Neben den Ramberg-Osgood-Kurven war ein zusätzliche Fit der bilinearen Kurven
notwendig, da die verwendete FEM-Software ANSYS (classic) keine multilinearen Kurven in
Kombination mit Kriechmodellen und kinematischer Härtung unterstützt. Angestrebt war, auf
dieses einfachere aber zweckmäßige Modell zurückzugreifen, falls ein signifikantes Kriechen fest-
gestellt wird. Ein Vergleich der gewonnenen Daten bei verschiedenen Geschwindigkeiten zeigte
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bereits an dieser Stelle, dass das der Fall war.
In den ersten Vorsimulationen der durchgeführten Belastungsexperimente mit den Ramberg-
Osgood-Modellen wurde festgestellt, dass die Dehnungen am Rand der Silberschicht (ROI) im
vorgesehenen Amplitudenspektrum bei etwa ε = 0, 2 − 0, 6 % liegen (Vergleich am Punkt des
maximalen Amplitudenausschlags -> σmax). Hierbei wurde berücksichtigt, dass ggf. diese Werte
bei höheren Temperaturen und größeren Spannungen etwas kleiner sein werden, da dort der
Kriechanteil in den Kurven überproportional hoch ist. Bei der Erstellung der bilinearen Kurven
wurden daher die Tangentenmoduln so gewählt, dass die Modelle im jeweils erwarteten Deh-
nungsbereich ihr Genauigkeitsoptimum haben. Im Gegensatz zu den Ramberg-Osgood-Kurven
sind diese daher weniger gut universell verwendbar. Abbildung 4.8 zeigt die Kurven, welche mit
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Abbildung 4.8: Ramberg-Osgood-Kurven (durchgehende Linien) und bilineare Kurven (gestri-
chelte Linien) für alle sechs Temperaturen in beiden Geschwindigkeitsstufen.
Die fließenden Übergänge zwischen den E-Moduln und der Plastizität der verschiedenen Tem-
peraturen sprechen für eine erfolgreiche Charakterisierung. Der E-Modul von E = 32, 4 GPa bei
Raumtemperatur ist etwas geringer als die Literaturvorhersage von E = 38 GPa [25, 82, 83], wie
in den Graphen 2.15 und 2.16 zu sehen ist. Damit liegt der Wert noch durchaus innerhalb der
Streubreite des erwarteten Bereichs. Die sehr hohe T-Abhängigkeit des E-Moduls bei SAG im
Vergleich zu normalen Silber war bereits Untersuchungsgegenstand vorheriger Arbeiten, wobei
eine Fehlmessung durch inelastische Dehnungskomponenten vermutet wurde [4]. In dieser Arbeit
wurden die E-Moduln allerdings durch Entlastungskurven statt durch FIT der Belastungskur-
ven oder einer DMA-Messung ermittelt, wie es in der Referenzarbeit der Fall war [4]. Würde die
elastische Entlastung durch Kriechen überlagert, hätte die resultierende Entlastungskurve einen
steileren Anstieg, da der verbleibende plastische Dehnungsanteil dann höher wäre. Ein zu klein
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gemessener E-Modul kann nicht durch viskoplastische Effekte begründet sein, nur ein zu großer.
Der starke Abfall des E-Moduls bei höheren Temperaturen wurde selbst bei Maximalprozessen
festgestellt, bei welchen die SAG-Struktur nahezu zu bulk-Silber zusammengesintert wurde [4].
Es scheint sich daher nicht um eine Fehlmessung, sondern um ein reales Phänomen zu handeln.
Die verbleibende Organik an den Korngrenzen und in den Poren könnte dafür verantwortlich
sein. Hierzu sind zusätzliche Untersuchungen notwendig. Der Unterschied zwischen den zwei
Kurvenscharen bei verschiedenen Traversengeschwindigkeiten ist dabei sehr groß. Dadurch kann
bereits auf ein starkes (primäres) Kriechen geschlossen werden. Mit diesen beiden Datensätzen
und den Kriechmodellen ergeben sich interessante Kombinationsmöglichkeiten. Der Großteil der
Biegeversuche wurde bei einer Biegefrequenz von f = 1 Hz durchgeführt, wofür die Daten der
schnell gezogenen Kurven in der Simulation genutzt werden sollte. Zusätzlich war eine weitere
Biegefrequenz bei θ = 125 ◦C geplant, welche bezüglich der Geschwindigkeit an die langsam
gezogenen Kurven angepasst werden sollte, um diese Daten nutzen zu können. Wie beschrie-
ben, beinhaltet in beiden Fällen die Plastizität der jeweiligen Spannungs-Dehnungs-Kurve den
gesamten inelastischen Dehnungsanteil. Die Amplituden einer weiteren Zwischengeschwindig-
keit konnten durch Nutzung der schnell gezogenen Kurven in Kombination mit einem primären
Kriechmodell simuliert werden.
4.1.3 Durchführung der Kriechversuche
Nach Aufnahme der Spannungs-Dehnungs-Kurven erfolgte die Überprüfung des Kriechverhal-
tens, welches in der Literatur vorhergesagt wird.
33 MPa
@100°C
Abbildung 4.9: Grauwertkorrelations-Bild einer Zugprobe unter konstanter Kraft.
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Als erster Vorversuch der Kriechversuche wurde eine Probe bei θ = 100 ◦C auf eine konstante
Kraft von F = 4 N gezogen und gehalten, was bei der individuellen Probendicke einer Spannung
von σ = 33 MPa entsprach. Abbildung 4.9 zeigt zwei Einzelbilder des Videoextensometers,
welche während des Kriechens der Probe aufgenommen wurden. In dem oberen Bild sind die
Vektoren der Längenänderung eingezeichnet, welche durch Grauwertkorrelation zwischen dem
Bild und dem Initialbild aufgenommen wurden. Diese Korrelation zeigt eine recht symmetrische
und gleichmäßige Dehnung der Probe. Im unteren Bild ist der finale Riss zu sehen.
2µm 2µm
a) b) 
Abbildung 4.10: REM-Aufnahmen der Bruchkanten im direkten Vergleich: Bei (a) handelt es
sich um Probe P33, welche bei Raumtemperatur gezogen wurde. Probe (b) stammt von der
Kriechprobe des Vorversuchs.
Abbildung 4.10 zeigt eine REM-Aufnahme der Bruchkante der Kriech-Probe (b). Im direkten
Vergleich dazu ist die Kante einer Probe, welche bei Raumtemperatur gezogen wurde, dargestellt
(a). Diese zeigt deutlich den Wabenbruch, welcher für monotone Lasten bei duktilen Proben zu
erwarten ist. Dagegen ist das Bruchbild der Probe (b) typisch für Korngrenzversagen bei Kriech-
belastung. Ein solches Bruchbild wurde bereits nachgewiesen, dabei allerdings erst ab θ = 125 ◦C
in einem Zugversuch mit konstanter Dehnrate [4].
Abbildung 4.11 (links) zeigt die resultierende Spannungs-Dehnungs-Kurve der auf σ = 33 MPa
gezogenen und gehaltenen Probe. Nach dem initialen Ziehen wurden weitere Dehnungswerte
in einem festen Zeitintervall gemessen. Aus diesen Dehnungswerten konnte zusammen mit den
Messzeitpunkten eine Kriechkurve (rechts) konstruiert werden. Im Vergleich mit Kurve 2.10 kön-
nen deutlich die drei Kriechbereiche identifiziert werden. Neben einem ausgeprägten Bereich des
primären Kriechens stabilisiert sich die Dehnrate hinreichend genug, um ein sekundäres Krie-
chen zu unterstellen. Die resultierende (stationäre) Dehnrate beträgt etwa ε˙ = 3, 3 ∗ 10−6s−1
und das bei einer recht hohen Spannung von σ = 33 MPa. Das scheint zunächst nicht sonderlich
viel, zumindest nicht im direkten Vergleich mit denen, die bei Loten üblich sind. Hierbei muss
allerdings beachtet werden, dass sich bei niedrigen Dehnraten die Spannung in der Schicht nicht
abbauen können. Die hohen Spannungen führen daher wieder zu höheren Dehnraten. Der Prozess
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ist daher (bis zu einem gewissen Grade) selbstkompensierend, je nach Dominanz der Effekte.
Das kann im Besonderen für SAG Schichten gelten, welche für Hochtemperaturanwendungen











32,6 MPa @ 100°C

























































Abbildung 4.11: Spannungs-Dehnungs- und Dehnungs-Zeit-Diagramme der Kriechprobe.
Die Charakterisierung erfolgte ausgehend von dem unteren Ende des relevanten Temperaturbe-
reichs (θ = 80 bis 100 ◦C) und einer Spannung von etwa σ = 20 MPa. Mit den ersten Proben
wurde ein grober Überblick der zu charakterisierenden Bereiche durchgeführt. Abbildung 4.12
zeigt die resultierenden Kriechkurven.










































































Abbildung 4.12: Diagramm der ersten Kriechkurven als Funktion der Spannung (a) und Tem-
peratur (b).
In Bild 4.12 (a) ist deutlich die starke Spannungsabhängigkeit der Kriechkurven zu sehen,
was selbst ohne detaillierte Auswertung auf einen hohen Spannungsexponenten schließen lässt.
Bild 4.12 (b) zeigt die zu erwartende starke Zunahme der Kriechneigung zwischen θ = 80 ◦C
und 100 ◦C in Richtung technisch relevanter Dehnraten. Ein generelles Problem war die Fest-
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legung der Spannungswerte. Da die Dickenmessung mit den zur Verfügung stehenden Mitteln
zuverlässig nur zerstörend möglich war, konnte die Spannungsamplitude vor dem Versuch nur
grob abgeschätzt werden. Der exakte Wert hat sich dann eher zufällig ergeben. Die vollständige
Testmatrix der verwendeten Proben wird durch Tabelle 4.2 gegeben. Unterhalb einer Spannung
von σ = 10 MPa konnten keine sinnvollen Messungen mehr durchgeführt werden. In diesem
Bereich lag die Kraft bei der gegebenen Probengeometrie bereits bei etwa F = 1 N, was die
Kraftregelung schwer konstant halten konnte. Die Resultate der entsprechenden Proben (P46
und 47, rot markiert) werden daher nicht berücksichtigt.
Tabelle 4.2: Testmatrix der verwendeten Proben für die Kriechversuche mit resultierenden sta-
tionären Dehnraten und Spannungsexponenten des Kriechens. Aus den Probennum-
mern kann auf die Versuchsreihenfolge geschlossen werden.
θ [◦C] Probe Spannung [MPa] Dicke [µm] sek. Dehnrate [s−1] n A [MPa−ns−1]
22 P15 30,7 28 7,86E-8
22 P44 41,0 32 2,85E-7 4,34 2,82E-14
22 P45 57.2 31 1,17E-6
80 P12 16,7 33 1,80E-8
80 P10 21,4 33 7,70E-8
80 P11 26,0 33 1,90E-7 5,84 1,21E-15
80 P43 23,7 42 1,14E-7
80 P14 39,0 33 2,60E-6
100 P46 9,2 29 6,75E-9
100 P13 18,3 30 8,30E-8
100 P19 21,2 29 2,30E-7
100 P42 20,9 37 2,60E-7 5,84 4,17E-15
100 P17 32,6 26 3,30E-6
100 P18 47,2 27 2,30E-5
125 P22 11,9 30 1,80E-8
125 P20 18,8 29 2,20E-7
125 P41 21,9 33 1,09E-6 6,77 8,1E-16
125 P16 31,2 27 1,30E-5
125 P21 42,5 29 7,90E-5
150 P47 9,2 30 1,07E-7
150 P24 11,9 30 1,30E-7
150 P40 12,4 32 1,80E-7
150 P29 26,7 32 1,00E-6 6,67 6,0E-15
150 P39 20,5 32 3,80E-6
150 P27 29,5 28 5,10E-5
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4.1.4 Auswertung der Ergebnisse und Auswahl der Materialmodelle
Abbildung 4.13 zeigt die resultierenden Dehnratenkurven als Funktion der jeweiligen Spannun-
gen. Deutlich zu sehen ist, dass die Spannungsabhängigkeiten im gemessenen σ-Bereich einer
einfachen Potenzbeziehung nach Gleichung 2.5 folgen, welche für jede Temperatur gefittet und
eingezeichnet ist. Der kleine Fehler, welcher durch Unterbewertung der Dehnraten im Bereich
σ ≤ 10 MPa gemacht wird, sollten die Kurven dort tatsächlich abflachen, wird als irrelevant
betrachtet. Es wurde daher keine Notwendigkeit gesehen, aufwändigere Kriechmodelle zu nut-
zen. Kein Ermüdungsexperiment ist so langsam, dass diese niedrigen Dehnraten (welche ohnehin
nur im Bereich kleiner Spannungen außerhalb der ROI auftreten) einen signifikanten Einfluss
haben könnten. Eine gewisse Relevanz im Zusammenhang mit Ermüdungsexperimenten haben
diese Dehnraten allerdings bei der Lagerung der Proben für längere Zeiträume. Ebenso bei der
Reproduktion realer Lastregime im Rahmen der „lab-to-field“-Untersuchung einer Übertragbar-
keit der Lebensdauerdaten. Anwender von Leistungselektronik haben durchaus Nutzungspausen
auch längerer Natur. Eine Diskussion, inwiefern die Experimente dieser Arbeit von dieser Ver-












































Abbildung 4.13: Diagramm der stationären Dehnraten als Funktion der Spannung für alle un-
tersuchten Temperaturen.
Wie die Testmatrix und das Diagramm zeigen, wurde aufgrund der guten Ergebnisse der bis-
herigen Zugversuche nur eine Probe pro Punkt genutzt und dafür bei mehr Spannungen bzw.
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Temperaturen getestet. Die geringe Streuung der Punkte wird vor allem auf den hohen Aufwand
der genauen Dickenmessung zurückzuführen sein. Bleibt die Raumtemperaturkurve unberück-
sichtigt, sind die Spannungsexponenten der Kurven recht stabil bei etwa n ≈ 6. Das spricht für
den dominanten Effekt der lokalen Spannungsüberhöhungen und damit des Matrix-Kriechens,
wie es auch vermutet wurde. Es handelt sich zwar um globalen Spannungen, der lokale Span-
nungsexponent ist aber eher noch größer als kleiner. In der Literatur wird von vergleichbaren
Spannungsexponenten bei SAG berichtet [7, 133], wie auch in Abbildung 2.18 gezeigt. Die dort
zu sehende leichte Abflachung der Spannungsexponenten, welche häufig bei Loten zu finden ist,
konnte hier allerdings nicht gefunden werden. In den genannten Quellen wurde Nano-Silber ver-
wendet. Es ist möglich, dass bei den dortigen kleineren Körnern bei kleinen Spannungen der do-
minante Kriechmechanismus zu Korngrenzgleiten wechselt, was bei dem hier gezeigten µ-Silber
aber nicht der Fall ist. Auch andere Quellen zeigen für µ-Silber einen stabilen, aber kleineren
Spannungsexponenten von etwa n = 3 für µ-Silber [4]. Die einzelnen Potenzbeziehungen nach
Gleichung 2.5, welche für jede Temperatur gefittet wurden, könnten bereits zur Simulation der
Fehlerparameter genutzt werden. Mit Hilfe des Arrhenius-Ansatzes nach Gleichung 2.6, welcher
die Temperaturabhängigkeit beschreibt, lässt sich aber auch ein gemeinsames Modell erstellen.
Dadurch wird die Aktivierungsenergie des Kriechprozesses bestimmbar und es können Aussagen
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Abbildung 4.14: Verlauf der Dehnraten über den Kehrwert der Temperatur bei σ = 26 MPa für
den FIT eines Norton-Kriechmodells zur Bestimmung von Aktivierungsenergie und Vorfaktor.
Zur Berechnung des gemeinsamen Norton-Modells wurden die vier Temperaturen von θ = 80 ◦C
bis θ = 150 ◦C genutzt. Der gemeinsame Spannungsexponent von n = 6, 28 konnte aus den vier
Einzelwerten aus Tabelle 4.2 arithmetisch gemittelt werden. Dort sind ebenso die Parameter n
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und A der Einzelmodelle zu sehen. Mit diesen wurden die Dehnraten bei einem exemplarischen
Wert von σ = 26 MPa für die vier Temperaturen berechnet. Diese Dehnraten sind als Funktion
des Kehrwertes der Temperatur in einem einfach logarithmischen Diagramm 4.14 dargestellt. In
diesem folgt der exponentielle Arrhenius-Ansatz des Norton-Kriechens einer Geraden. Aus dem
Exponenten des FITs (-Q/R) lässt sich die Aktivierungsenergie zu Q = 75 kJ/mol bestimmen,
als gemeinsamer Vorfaktor des Modells konnte A = 3, 58E − 5 ermittelt werden. Die Aktivie-
rungsenergie sollte in etwa der Volumenselbstdiffusion entsprechen, welche im kfz-Gitter des
Silbers bei etwa Q = 184 kJ/mol bis 187 kJ/mol liegt [134, 135]. Für SAG liegt diese - aufgrund
der Porosität - typischerweise niedriger. So sind Werte zwischen Q = 49 kJ/mol [4] und 106









































Abbildung 4.15: FIT eines Norton-Kriechmodells in die stationären Dehnraten.
Abbildung 4.15 zeigt die gemessen Dehnraten mit dem Gesamtmodell. Dieses beschreibt die
Dehnraten der vier zu Grunde liegenden Temperaturen sehr gut, gibt aber die Dehnraten bei
Raumtemperatur nicht wieder. Zwar wurden diese nicht mit in den FIT einbezogen, das al-
lein begründet die große Abweichung allerdings nicht. Die wahrscheinlichste Ursache ist eine
Änderung des dominanten Kriechmechanismus von Matrixkriechen hin zu Korngrenzgleiten bei
niedrigeren Temperaturen, wodurch dort die Dehnraten unterschätzt werden. Das würde auch
den kleineren Spannungsexponenten von etwa n = 4, 3 erklären, auch wenn die drei Messungen,
welche bei Raumtemperatur durchgeführt wurden, sicher keine aussagekräftige Statistik darstel-
len. Für Ermüdungsexperimente sind diese Dehnraten belanglos. Bei einer längeren Lagerung
(bei Raumtemperatur) oder der Reproduktion realer Lastregime müssen diese Dehnraten, ana-
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log zu den Dehnraten bei kleineren Spannungen, gegebenenfalls mit in Betracht gezogen werden.
Modellierung des primären Kriechens
Ein Blick auf die aufgenommenen Kriechkurven in Abbildung 4.12 und in der Literatur (Abbil-
dung 2.20) zeigt deutlich, dass das primäre Kriechen signifikant sein sollte, sofern die Frequenzen
der Ermüdungszyklen nur hoch genug sind. Aufgrund der niedrigen homologen Temperaturen
von SAG im betrachteten Bereich ist durchaus plausibel, dass die Bildung des Gleichgewichts
zwischen Erholung und Verfestigung sehr lange dauert. Daher wurde es ebenfalls charakterisiert,
wobei das Modell der zeitlichen Härtung nach Gleichung 2.8 Verwendung fand. Bei der Glei-
chung handelt es sich nahezu um das gleiche Modell (Norton), welches auch zur Beschreibung
des sekundären Kriechens verwendet wird. Das Modell beinhaltet lediglich einen zusätzlichen
Faktor. Dieser ist eine Potenzfunktion der Zeit mit negativen Exponenten, welcher die zeitliche
Abnahme der resultierenden Dehnrate beschreibt. Um das Modell zu fitten, wurden zunächst
die primären Dehnraten aus den Rohdaten berechnet. Dazu wurden die Dehnungskurven (siehe
Abbildung 4.12) mit Hilfe des Programms Origin differenziert, um die (Gesamt-) Dehnraten
zu erhalten. Durch Subtraktion der jeweiligen sekundären Dehnrate wurden die primären be-
stimmt. Zunächst wird der FIT erneut für jede Temperatur einzeln durchgeführt, wodurch der
Arrhenius-Term in Gleichung 2.8 entfällt. Durch doppelt logarithmische Darstellung der ermit-





















































Abbildung 4.16: (a) Beispielkurve des FITs des Zeitexponenten. Es handelt sich um die Probe
P16, bei σ = 31, 2 MPa und θ = 125 ◦C. (b) Fit von Spannungsexponent (n) und Vorfaktor (A)
am Beispiel der 125 ◦C-Referenzdehnraten.
Abbildung 4.16 (a) zeigt ein solches Diagramm zur Bestimmung des Zeitexponenten. Aus dem
Mittelwert aller Proben konnte dieser zu z = 1 bestimmt werden. Dieser Wert wurde im An-
schluss für alle Graphen festgesetzt, um einen vergleichbaren Vorfaktor der Potenzfunktionen zu
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ermitteln. Dieser Vorfaktor setzt sich nach Gleichung 2.8 aus r˙ = Aσn zusammen und entspricht
damit der Referenzdehnrate bei t = 1 s. Diese bildet selber wieder eine Potenzfunktion der Span-
nung. Analog dem sekundären Kriechen kann damit für jede Temperatur der jeweilige Vorfaktor
(A) und der Spannungsexponent (n) ermittelt werden, wie in Abbildung 4.16 (b) gezeigt. Der
FIT eines gemeinsamen primären Kriechmodells über den gesamten Temperaturbereich brachte
leider kein zufriedenstellendes Ergebnis. Daher sollen die ermittelten Einzelmodelle für die indi-
viduellen Temperaturen Verwendung finden, falls sie benötigt werden. Das ist für diese Arbeit
vollkommen ausreichend, da die Biegeversuche isotherm durchgeführt wurden.
Tabelle 4.3: Testmatrix und resultierende Parameter der jeweiligen primären Kriechmodelle.
θ [◦C] genutzte Proben z n A
80 P12,P14 1 0,93 6,17E-6
100 P13,P17,P19 1 1,81 7,45E-7
125 P16,P20,P22 1 1,46 2,85E-6
150 P24,P29,P39 1 2,73 2,16E-7
In Tabelle 4.3 sind die ermittelten Parameter der Modelle des primären Kriechens für die vier
Temperaturen oberhalb von θ = 80 ◦C dargestellt. Die aufgenommenen Dehnungskurven kön-
nen durch Superposition (siehe Abbildung 2.11) von instantaner elastisch-plastischer Dehnung
(ε0), sowie dem primären und sekundären Kriechen nachgebildet werden. Abbildung 4.17 zeigt
exemplarisch zwei derart nachgezeichnete Kriechkurven für (a) Probe 16 (σ = 31,2 MPa bei θ





























































Abbildung 4.17: Rekonstruierte Dehnungskurven durch Superposition von ε0, εI und εII (a)
Probe 16 (σ = 31,2 MPa bei θ = 125 ◦C) und (b) Probe 22 (σ = 11,9 MPa bei θ = 125 ◦C).
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4.1.5 Diskussion der Materialdaten
Werden die gewonnenen Materialdaten zusammengefasst betrachtet, zeichnet sich das Bild von
einer starken, temperaturabhängigen instantanen Plastizität ab, welche von signifikanten Kriech-
prozessen überlagert wird. Die Spannungs-Dehnungs-Kurven konnten ohne Schwierigkeiten auf-
genommen werden. Lediglich bei höheren Temperaturen (θ ≥ 125 ◦C) passt das Ramberg-
Osgood-Modell nicht mehr ganz so gut in die Rohdaten, da das plastische Kriechen dort bereits
zu stark von Kriechprozessen überlagert wird. Das Problem kann allerdings gelöst werden, in-
dem die Dehnungswerte bei höheren Spannungen nicht für den FIT der Modelle verwendet
werden. Des Weiteren wurde durch FIB-Schnitte überprüft, ob die gemessenen plastischen Deh-
nungen nicht lediglich aufgebrochene Ligamente der Sinterstuktur darstellen. Hierbei wurden
keine sichtbaren Schäden festgestellt, was als Indiz für ein stabiles Materialverhalten gelten
kann. Abbildung 4.18 zeigt einen exemplarischen Schnitt von Probe P09 (θ = 125 ◦C). Diese
Untersuchungen wurden als Ersatz für die Aufnahmen von Hysteresekurven durchgeführt, da




Abbildung 4.18: links) FIB Schnitt einer gezogenen Schulterstabprobe, rechts) REM Draufsicht
des Schulterstabs. Die Bruchkante ist deutlich zu sehen.
Die Aufnahme der sekundären Kriechraten und die Modellierung des Norton-Modells waren
ebenso unproblematisch, wenn auch mit der Einschränkung, keine sinnvollen Messungen unter
σ = 10 MPa durchführen zu können. Schwierig zu charakterisieren war vor allem das primäre
Kriechen, was aufgrund des singulären Verhaltens der Gleichung bei t = 0 s immanent ist. Der
Zeitexponent (z) ist nicht vollständig über den gesamten Zeitraum des primären Kriechens sta-
bil. So kann in Abbildung 4.16 (a) eine Abweichung der Dehnrate von der roten Geraden bei
kleinen Zeiten gesehen werden. Auch bei dem FIT des Vorfaktors kam es zu Abweichung bei
sehr großen bzw. kleinen Spannungen, was eine gewisse Instabilität der Koeffizienten A und n
andeutet, zumindest für ein fixen Zeitexponent (z). Diese Abweichungen zeigen sich ansatzweise
in Abbildung 4.16 (b), wo die Messwerte (auch wenn es nur drei Punkte sind) eher nicht auf
einer Gerade zu liegen scheinen. Da die Definition von „großen“ und „kleinen“ Spannungen na-
turgemäß temperaturabhängig ist, war die Erstellung eines primären Kriechmodells über den
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gesamten Temperaturbereich für die ohnehin isothermen Biegeversuche wenig sinnvoll.
Aufgrund der angesprochenen Singularität sind die hohen Dehnraten im Bereich kleiner Zeiten (t
< 1 s) nicht mit dem Modell beschreibbar. Ist das ∆t in einer FEM-Simulation nur klein genug,
streben die Dehnraten praktisch gegen unendlich. Das ist physikalisch zwar richtig, da man gegen
die zeitunabhängige plastische Verformung strebt, welcher definitionsgemäß eine Dehnrate von
unendlich unterstellt werden kann, führt aber zu mathematischen Problemen. Abbildung 4.19
(a) zeigt die berechneten primären Dehnungen bei zwei verschiedenen ∆t-Schrittweiten. Die
Spannung beträgt σ = 40 MPa bei θ = 125 ◦C. Die grüne Kurve hat eine Schrittweite von ∆t
= 0, 1 s, die blaue eine von ∆t = 1 s. Der Versatz der beiden Kurven ist deutlich zu sehen. In
Bild 4.19 (b) wurde bei beiden Schrittweiten mit der Berechnung der primären Dehnrate erst bei
t = 1 s begonnen. Diese Entfernung von der Singularität genügt bereits, um die beiden Kurven
zusammenfallen zu lassen und damit den Einfluss der Schrittweite zu minimieren. Daher muss
die etwaige Kriechdehnung, welche im Zeitraum t < 1 s auftritt, als Teil der Instantanplastizität
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Abbildung 4.19: Vergleich der primären Dehnungen bei verschiedenen Berechnungsschrittweiten
und Startzeitpunkten (σ 40 MPa bei θ = 125 ◦C). Im Bild (a) beginnt die Berechnung bei t =
0,1 s, im Bild (b) bei t = 1 s.
In Abbildung 4.19 (b) ist ebenfalls der Verlauf der sekundären Dehnungskurve eingezeichnet.
Es ist deutlich, dass bei σ = 40 MPa bis zu einem Zeitraum von etwa t = 45 s die primäre
Dehnung größer ist als die sekundäre. Da über den gesamten Biegeverlauf betrachtet ohnehin
die mittleren Spannungen im SAG dominieren, ist die primäre Dehnung daher als der wichtigere
Dehnungsbereich für die geplanten Biegeversuche einzuschätzen. Das gilt besonders dadurch,
dass die geringe Spannungsabhängigkeit des primären Kriechens, welche sich in der Literatur
andeutete, durch die ermittelten, niedrigen Spannungsexponenten bestätigt werden konnten.
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4.2 Vorüberlegungen zu den Ermüdungsexperimenten
4.2.1 Ausfallmechanismen und Fehlerbilder von SAG in der Literatur
Bevor die Ergebnisse der Ermüdungsexperimente vorgestellt werden, muss der zu erwartende
Ausfallmechanismus diskutiert werden. Als Fehlermechanismus bei thermo-mechanischer Er-
müdung von SAG wird die in Abbildung 2.8 dargelegte Überlagerung aus Ermüdungs- und
Kriechriss erwartet. Daneben stellen sich weitere Fragen. An welcher Stelle des Aufbaus tritt die
SAG-Ermüdung auf? Wie ist die inelastische Dehnung zusammengesetzt (plastische Dehnung
vs. Kriechdehnung)? Kommt es überhaupt zur Ermüdung des Sinter-Silbers oder kann sich die
Spannung nicht (schnell genug) abbauen, was zu überkritischen Rissen in der Metallisierung,
dem Halbleiter oder dem Keramiksubtrat führen könnte. Diese Fragen stellen sich sowohl für
die reale Belastung als auch die gewählten Ermüdungstests, wie sie in Kapitel 3 vorgestellt wur-
den. Mit diesen Informationen kann entschieden werden, ob und unter welchen Bedingungen die
gewonnen Lebensdauerdaten auf die reale Belastung übertragen werden können. Nur dadurch
wird ein Stress-Test zu einem Lebensdauertest.
Bei TCT-Versuchen kommt es typischerweise zu Scherrissen von außen nach innen. Dies liegt
in der Ausbildung einer Gleichgewichtstemperatur der Proben und der externen Wärmequelle
(mit homogener Wärmeeinkopplung über die ganze Probenoberfläche) und besonders der Geo-
metrie begründet, wodurch sich die Spannungen an den äußeren Kanten konzentrieren, wo die
Dehnungsdifferenz durch den CTE-Unterschied am größten ist. Die Ermüdungsrisse verlaufen
dabei typischerweise lateral innerhalb des Silbers nahe der Substratgrenzfläche, an welchem die
Schicht häufig etwas schwächer gesintert ist [106, 10]. Hierbei beginnt der Riss an einer Singu-
larität (z.B. die Chipkante) und bricht dann zum Substrat hinunter und verläuft im Anschluss
parallel zur Grenzfläche weiter. Abbildung 4.20 zeigt ein solches metallografisches Schliffbild aus
der Literatur.
a)                                                                          b)
Abbildung 4.20: Typisches Fehlerbild bei SAG-Ermüdung durch TCT-Versuche [10]. Die Sche-
rung durch den CTE-Unterschied der beteiligten Materialien verursacht laterale Risse an der
schwächsten Grenzfläche (b). Auch „Rissfelder“ können entstehen (a).
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Diese Scherrisse treten auch bei Loten auf [77]. Ist die Struktur an der Halbleitergrenzfläche
schwächer, kann der Riss auch dort auftreten, wie Abbildung 4.21 zeigt [103]. Dabei korreliert
die Rissform mit der Sinterdichte. Bei schwächer gesinterten Proben reist das SAG sehr nah an
der Grenzfläche (Bild a), bei dichteren Strukturen (b) bewegt sich der Riss delokalisierter durch
das Silber. Hintergrund wird die geringere Oberfläche der Metallisierung sein, da diese - im Ver-
gleich zu den sphärischen Sinterpartikeln - ein Ansintern erschwert. Dieser Effekt scheint erst bei
stärkeren Prozessen (höherer Sinterdruck, -Temperatur, -Zeit) durch die Nähe der Grenzflächen
zu den Wärmequellen kompensiert zu werden. Dadurch neigen auch SAG-Schichten mit kleine-
ren BLTs und Nano-Silber eher zu wellenförmigen Brüchen [136]. Auch Delaminationen statt
Brüche können auftreten [137, 28, 30] (ebenso bei aktiven Lastwechseln [138]), wobei das ein
typisches Zeichen eines unzureichenden Sinterprozesses wäre, welcher sich in den Ermüdungsver-
suchen als Frühausfall zeigen würde. Die Lebensdauerdaten der Strukturen in Abbildung 4.21
wurden positiv bewertet, wobei Lote zum Vergleich herangezogen wurden [103]. Bei Rissen
nah der Grenzflächen kann es sich daher dennoch um echte Ermüdungsrisse handeln, was es
erschwert, diese von Delaminationen bei unzureichenden Prozessen zu unterscheiden. In der Li-
teratur ist das Fehlerbild und damit der Ausfallmechanismus aufgrund fehlender Iononpolitur
bzw. FIB-Schnitts nicht immer gut zu erkennen. Hierbei müssen die Lebensdauerdaten bzw.
die thermischen Leistungsfähigkeiten der gesinterten Strukturen zur Beurteilung der jeweiligen
Prozesse herangezogen werden.
a)                                                              b)
Abbildung 4.21: Risse an der oberen Grenzfläche bei TCT-ermüdeten Proben [103]. Ist die
obere Grenzfläche nicht deutlich dichter gesintert, tritt der Riss dort auf, da sich (bei homogen
angenommen SAG) dort die Spannungen konzentrieren (a). Bild (b) zeigt den Riss bei dichter
gesintertem SAG.
Der Fehlermechanismus, welcher bei einem TCT-Experiment auftritt, muss besonders für SAG
kritisch hinterfragt werden. Da die Proben mechanisch rasch von einer T-Kammer in die andere
gefahren werden und die Kriechdehnraten bei Silber deutlich geringer sind als bei Loten, sollte
der eigentliche Temperaturwechsel hauptsächlich elastisch-plastische Dehnungen verursachen.
(Sekundäres) Kriechen sollte dabei lediglich in der Kammer mit der hohen Temperatur während
der Einschwingphase zum Spannungsabbau stattfinden, da sich die Wölbung der Aufbauten
durch fortlaufende Zyklen ändern können [139]. Dabei stellt sich ein neuer Initialzustand ein,
in welchem die Proben bei Tmax nur noch geringe Eigenspannungen aufweisen. Je nach Tmax
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in der Kammer und Grundzustand der Proben (neu hergestellte Proben sind bei Temperaturen
knapp unterhalb der Sintertemperatur spannungsfrei, lange gelagerte Proben sind es eher bei
Raumtemperatur) kann das einige Zyklen dauern. Diese Überlegung muss bei Lebensdauerun-
tersuchungen von SAG mit einbezogen werden.
Bei aktiven Lastwechseltests kann sich ein gänzlich anderes Fehlerbild ergeben, da sich durch
direkte Halbleiternutzung die „hot spots“ der Temperatur sehr lokal ausprägen und die Kühl-
körper für einen starken T-Gradienten sorgen. Im Gegensatz zu TCT-Versuchen kommt es hier
nicht zur Ausbildung einer Gleichgewichtstemperatur über den gesamten Aufbau, durch welchen
sich die Spannungen am Rand konzentrieren. Durch starke Spannungen in der Mitte des Auf-
baus und einen großen lateralen Temperaturgradienten kommt es zu vertikalen Rissen im SAG
[140, 141], welche sich auch zyklisch wiederholen können. Dieser Mechanismus kann dabei auch
bei TCT-Versuchen auftreten [142]. Auch bei Loten zeigt sich ein ähnlicher Mechanismus [143].
a)                                                                        b)
Abbildung 4.22: Typisches Fehlerbild bei SAG-Ermüdung durch aktive Lastwechsel. (a) Durch
starke Spannungen in der Mitte des Aufbaus und einen großen horizontalen Temperaturgradien-
ten kommt es zu vertikalen Rissen im SAG [140]. (b) Dadurch kann auch die DCB-Metallisierung
(Kupfer) reißen [144]. (Auch in [115])
Abbildung 4.22 zeigt die dabei entstehenden Fehlerbilder im metallografischen Schliff. Insbeson-
dere bei größeren Lasten setzen sich die Risse bis in die DCB-Metallisierung fort [145, 144, 146].
Auch zerstörte Keramiken kommen als Extremfall in der Leistungselektronik vor [147]. Auch
dieser Mechanismus muss bezüglich der praktischen Relevanz diskutiert werden. Aktive Last-
wechsel sind ebenso beschleunigte Test, bei welchen die Halbleiter in rascher Abfolge ein und
ausgeschaltet werden, wobei die Last i.d.R. sehr hoch ist. Dadurch tritt auch hier prinzipiell eher
die instantane Plastizität statt des Kriechens als inelastische Dehnungskomponente auf. In der
Praxis werden die Leistungshalbleiter zwar genau auf diese Art betrieben, indem die Leistung
über das Schaltverhältnis in Form einer PWM eingestellt wird, das geschieht allerdings hochfre-
quenter. Es gibt keine Abkühlphase mit einer Länge von mehreren Sekunden, um das Material
zusätzlich zu stressen. Stattdessen wird sich die Tj-Temperatur des Halbleiters und auch die
SAG-Temperatur in der ROI relativ parallel zur Leistungsaufnahme als Effektivwert bewegen.
Je nach Lastregime kann es zwischen verschieden Lasten und damit verschiedenen Temperatu-
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ren daher zusätzlich auch zu Spannungsabbau durch Kriechprozesse kommen und damit auch
kurzzeitig zu (primärer) Kriechdehnung. Danach wird effektiv nicht mehr viel passieren, bis sich
die Last und damit die Temperatur in der ROI wieder ändert.
4.2.2 Bewertung und Ausblick
Aufgrund der geringen (aber signifikanten) Kriechdehnraten scheint die Zusammensetzung der
inelastischen Dehnung bei SAG-basierenden DAs wesentlich stärker von der Last und dem In-
itialzustand abzuhängen, als das bei Loten der Fall ist. Zunächst wurde der Biegeversuch dieser
Arbeit klar mit der Zielsetzung entwickelt, die zeitintensiven TCT-Versuche nach Abbildung 3.4
zu ersetzen, ohne dafür auf aktive Bauteile zurückgreifen zu müssen. Die Ausfall- und Fehler-
mechanismen beider Methoden sollten vergleichbar sein. Dafür sprechen sowohl die Vorüberle-
gungen im Kapitel 3 als auch die Schliffbilder der ersten Vorserienbiegeproben, welche ebenfalls
einen Scherungsriss von außen nach innen zeigen, wie es bei den TCT-Versuchen der Fall ist.
Die Schliffbilder werden in den folgenden Kapiteln gezeigt. Daher sollte der Biegeversuch diese
Primäranforderung erfüllen und es können wertvolle Ergebnisse zur (relativen) Zuverlässigkeits-
vorhersage gewonnen werden, inwiefern das Zuverlässigkeitsverhalten durch Änderung eines be-
stimmten Technologieparameters beeinflusst wird. Für die Übertragung der Ergebnisse auf reale
Lasten sind weitere detaillierte Untersuchungen des Ausfallverhaltens und der Fehlermechanis-
men unter realen Einsatzbedingungen erforderlich, um die Ausfallmechanismen zu korrelieren.
Besonders übertragbare, kongruente Fehlerparameter sind schwierig, wie Kapitel 5 zeigen wird.
Dennoch, diese Methode hat das Potenzial, die Aufstellung eines universellen, frei übertragbaren
Lebensdauermodells zu ermöglichen.
4.2.3 Vergleich der Sinterstrukturen verschiedener Pasten.
Neben dem makroskopischen Ermüdungsverhalten sollen auch die Sinterstrukturen, welche maß-
geblich das mikroskopische Ermüdungsverhalten bestimmen, kurz beleuchtet werden. Dabei ist
SAG nicht gleich SAG. Wie dargelegt, unterscheiden sich die entstehenden Sinterstrukturen je
nach Typ und Prozess teilweise sehr stark voneinander.
Abbildung 4.23 zeigt die Gefügestruktur von Nano-SAG (links) und einer µ-SAG-Paste (rechts),
gegenübergestellt durch EBSD-Bandkontrastbilder. Hybridpasten zeigen hierbei ein dem µ-
Silber vergleichbares Bild, besonders da aufgrund der silberhaltige Zusätze die Übergänge zwi-
schen den Varianten häufig fließend sind. Das linke Bild wurde von Biegeproben einer Vorgän-
gerarbeit aufgenommen, bei welchen eine Nano-Experimentierpaste (Prozess: P = 5 MPa für t
= 3 min bei θ = 200 ◦C) zum Einsatz kam [3]. Auffallend im linken Bild ist die verhältnismäßig
homogene Struktur des Nano-Silber. Ein Sinterpartikel besteht aus wenigen Körnern mit regel-
mäßiger Form. Die Struktur der µ-SAG-Paste ergibt mit dem genutzten Prozess ein gänzlich
anderes Bild. Hier sind µ-Partikel, welches sich durch größere Körner in der Mitte auszeichnen,
durch ein Konglomerat von Nanokörnern ligamentförmig mit dem Nachbarpartikel verbunden.
Daraus sollten sich auch für die Ermüdung relevante Eigenschaften ableiten lassen. Das Bild des
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µ-Silbers stammt aus dem schwächer gesinterten Randbereich einer Probe dieser Arbeit.
Nano-SAG µ-SAG
Abbildung 4.23: Darstellung des Bandkontrastes bei EBSD-Aufnahmen von einer Struktur aus
offenporigen Nano-Silber (links) und µ-Silber (rechts).
Aufgrund der Ligamentstruktur sollten die Spannungsfelder bei µ-SAG noch deutlich inhomoge-
ner als bei Nano-SAG sein und sich ebenso auf kleine, schwerer verformbare Körner konzentrie-
ren. An diesen sollten sich später auch die Ermüdungsrisse bilden. Die zu Beginn aus den loka-
len Spannungsüberhöhungen der porösen Struktur abgeleitete hohe Kriechneigung wird dadurch
noch verstärkt. Die starke Prozessabhängigkeit der Zuverlässigkeit hat hier wohl ebenso ihren
Ursprung, da sich bei stärkeren Prozessen diese Ligamentstrukturen durch Zusammenwachsen
der Körner zurückbilden. Durch größere Körner, welche weniger zu Verfestigung neigen, nehmen
die Inhomogenitäten ab und die Struktur nähert sich qualitativ dem Nano-SAG an. Für den
dichter gesinterten Bereich der Probenmitte gilt das ebenfalls.
Innerhalb homogener Sinterschichten sollten sich daher die Spannungen gleichmäßiger im Mate-
rial durch Verformungen abbauen, da lokale Effekte zu dominieren beginnen. Diese Hypothese
deckt sich mit den Schliffbildern der Literatur, in welchen die Neigung zu Sekundärrissen und
spontanen Änderung der Rissorientierung mit abnehmender Porosität zunimmt. Abbildung 4.24
zeigt eine EBSD-Kristallorientierungskarte einer geschliffenen Nano-SAG-Biegeprobe, welche vor
der Präparation ermüdet wurde. In dieser sind deutlich mehr plastisch deformierte Körner ge-
funden als in nicht-ermüdeten Vergleichsproben, wobei sich diese in der unteren Hälfte der SAG-
Schicht in der Nähe des Substrates konzentrieren (linke Seite im Bild). Im rechten Bild sind die
Fehlorientierungen einiger der Pfade dargestellt, welche im linken Bild eingezeichnet sind. Die
Sprünge der Pfade 3 und 7 sind auf weggebrochenen Körner zurückzuführen, die anderen Pfade
zeigen eine beginnende Polygonisation aufgrund plastischer Verformung.













































Abbildung 4.24: Mit Hilfe von EBSD ermittelte Darstellung der Kristallorientierung einer Nano-
SAG Probe [3].
4.3 Technologieentwicklung und Herstellung der Ermüdungsproben
Die Proben für die isothermen Biegeversuche wurden auf Stahlproben der Größe 70 x 15 x 0, 2
mm aufgesintert, wobei immer eine Vierergruppe von Halbleitern gleichzeitig aufgesintert wur-
de. Der Stahl als Substratmaterial hat eine Dicke von d = 200 µm, was ursprünglich so dünn
gewählt wurde, um die Fehleranalyse der SAG-Degradation durch Kraftmessung zu ermöglichen.
Die Geometrien wurden durch Vorsimulationen so gewählt, dass mit dem dimensionierten He-
belarm von l = 28, 5 mm ein Großteil des Spektrums für den LCF-Bereich mit den angestrebten
Biegeamplituden von AB = ± 1 mm und± 4 mm abgedeckt werden konnte, was das Optimum
der Biegemaschine darstellt. Abbildung 4.25 (links) zeigt exemplarisch zwei der verwendeten
Proben. Im rechten Bild ist ein Cu-Leadframe (Au-Metallisierung) mit zwei Reihen aufgesin-
terter (dummy)-Halbleiter abgebildet, welcher in den TCT-Vergleichsexperimenten zum Einsatz
kommt 3. Die Leadframes haben eine Dicke von d = 300 µm.
Abbildung 4.25: Das linke Bild zeigt zwei Biegeproben, mit jeweils vier aufgesinterten MOSFET-
Dummies. Die obere Probe hat eine Ni / Au- und die untere eine Cu / Ag-Metallisierung. Rechts
ist ein Cu-Leadframe mit Au-Metallisierung zu sehen.
Als Metallisierungen wurden Ni / Au und Cu / Ag gewählt. Für Ni / Au standen eigene Gal-
vanikbäder zur Verfügung und war daher die Metallisierung der Wahl. Auf Cu / Ag (bei einem
3Eine Skizze mit den Maßen aller Proben befindet sich im Anhang
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externen Dienstleister) sollte zurückgegriffen werden, falls das Sintern auf Gold keine zufrieden-
stellenden Ergebnisse liefert. Die Nutzung von Gold als Metallisierung zeigt häufig Probleme
in der Ansinterung [36]. Die Gründe sind noch nicht ganz klar. Bei ENIG wird davon ausge-
gangen, dass sich Ni-Oxide auf der Goldoberfläche anlagern und das Versintern behindern [35].
Mechanisch sind bei beiden Metallisierungen keine negativen Effekte zu erwarten. Ermüdungs-
vorversuche mit blanken Substraten, Maximalamplitude und als Langzeittest (50.000 Zyklen)
zeigten bei beiden Metallisierungen keine sichtbaren Risse in den Schichten (Untersucht durch
FIB-Schnitte). Im Besonderen die etwa 3 µm dicke Kupferschicht der versilberten Proben war
Gegenstand der Untersuchung.
Zur Herstellung der Proben wurde (auf die mit Isopropanol gereinigten und metallisierten) Sub-
strate Schablonen aufgelegt und die Sinterpaste durch Rakeln aufgetragen. Im Anschluss wurde
die Schablone wieder entfernt und die Substrate mit den Pasten im Ofen trocknen gelassen. Dann
wurden die 4 Halbleiterdummies aufgelegt und die vier Chips in einer Sinterpresse gleichzeitig
versintert, wobei die Wärme von oben und unten eingeleitet wurde. Damit kam die Methode
des uniaxialen Pressens zum Einsatz, welche die gängigste der drei Sintermethoden darstellt
[29, 148]. Bevor damit die finalen Ermüdungsproben gesintert werden konnten, musste ein ge-
eigneter Sinterprozess gefunden werden. Angestrebt war die Nutzung des Standardprozesses 4
unseres Partners, welcher die Fertigung übernahm, zusammen mit den verfügbaren Ni / Au
Metallisierungen. Genutzt werden sollten ferner Halbleiter mit einer Dicke von 125 µm, bzw.
60 µm als „Backup“-Option, sollten die dicken Chips bei den ersten Testbiegungen brechen und
damit das nutzbare Amplitudenspektrum zu stark begrenzen.
Abbildung 4.26 zeigt metallografische Querschliffe, welche von den ersten Vorserienproben ge-
macht wurden. Aus diesen ist erkenntlich, dass der Sinterprozess mit den gegebenen Substraten,
der Methode der Pastenabscheidung, sowie den Metallisierungen und Chipdicken nicht nutzbar
ist. Im oberen Bild (a) ist die schwache Ansinterung des Silbers an die Goldmetallisierung zu
sehen, wobei das SAG stellenweise lediglich auf dem Gold aufliegt. Dadurch kam es bei einigen
Proben bereits zu deutlich sichtbaren Abhebungen durch Delamination, wie das untere Bild (b)
zeigt. Neben einer starken Inhomogenität der Porosität war diese auch generell als nicht ausrei-
chend zu bewerten. Zusätzlich zeigte sich auch ein sehr schwach gesinterter Bereich am Rand des
Halbleiters, welche probenabhängig etwa 200− 400 µm breit ist. Dieses Phänomen ist durchaus
bekannt und auf eine geringere Materialmenge im Randbereich zurückzuführen, auch wenn da-
zu wenig publiziert wird. Da die Proben extern gesintert wurden, war kein detaillierter Zugriff
auf die Ausrüstung und die Probenherstellung möglich. Dadurch sind die Gründe, warum der
bewährte Prozess bei diesen Proben nicht funktionierte, unbekannt. Wahrscheinlichste Ursache
ist die Kombination der Randbedingung, alle Halbleiter eines Substrates gleichzeitig zu Sintern,
zusammen mit den sehr dünnen Substraten.
4Die Prozessdaten werden im Rahmen dieser Arbeit nicht veröffentlicht, da diese letztlich auch nicht genutzt
wurden.










Abbildung 4.26: Metallografische Querschnitte, welche die unzureichend gesinterten Proben der
ersten Vorversuche zeigen. Bild (a) zeigt die schwache Ansinterung des Silbers an die Goldme-
tallisierung. Bild (b) zeigt eine Probe, welche sich bereits im Initialzustand vom Substrat ablöst.
Dazu lässt sich allgemein eine recht große Porosität sowie starke Inhomogenität erkennen.
Um Proben für die Ermüdungsversuche herzustellen, wurde daher eine kleine Technologieent-
wicklung durchgeführt. Hierzu wurden diverse Sinterparameter schrittweise erhöht, bis eine
brauchbare Struktur von etwa 20 % Porosität entstand. Zusätzlich wurde die Schablonendicke,
die Halbleiterdicke, die Paste und die Metallisierung variiert und auf ihren Einfluss untersucht.
Die Ergebnisse lassen sich dabei wie folgt zusammenfassen: Die Paste ASP-338 liefert generell
bessere Ergebnisse als die ASP-043, daher wurde nur noch diese genutzt. Ebenso wird die Nut-
zung der Au-Metallisierung bei den Stahlproben verworfen und nur die Cu / Ag-Metallisierung
genutzt. Die Leadframes waren dabei nur Au-metallisiert vorhanden. Die Dicke des Halbleiters
wurde von 60 µm auf 125 µm und die der Schablone von 50 µm auf 80 µm erhöht, was beides
signifikant bessere Ergebnisse zeigte.
Der finale Sinterprozess wurde zu p = 30 MPa, für t = 180s, bei θ = 270 ◦C festgelegt, um
den Bereich der industrierelevanten Prozessparameter nicht zu verlassen. Abbildung 4.27 zeigt
FIB-Schnitte einer ungenutzten Ermüdungsprobe des finalen Prozesses. Im linken Bild ist ein
Schnitt des Randbereichs der Probe und im rechten Bild ein Schnitt der Probenmitte zu sehen.
Ein gewisser Unterschied in der Porosität ist nach wie vor zu erkennen. Für den Randbereich
wurde eine Porosität von knapp unter P = 20 % ermittelt, wobei die Grenzflächen noch stabil
ausgebildet sind. In der Mitte liegt die Porosität dagegen bei etwa P = 15 %. Da sowohl für
die Biegeversuche als auch für die TCT-Experimente ein Risswachstum von außen nach innen
erwartet wird, ist vor allem die SAG-Struktur im Randbereich von der Ermüdung betroffen.
Daher wurde der Sinterdruck der Schulterstäbe bewusst reduziert, um näherungsweise diese
Porosität zu erhalten.
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Abbildung 4.27: FIB-Schnitte einer Biegeprobe mit den finalen Parametern. Das linke Bild ist
ein Schnitt nahe des Halbleiterrandes, das rechte ist unter der Chipmitte.
4.4 Durchführung der isothermen Biegeversuche
Mit dem genannten Prozess wurden, zusätzlich zu den 10 TCT-Leadframes, insgesamt etwa 60
Biegeproben hergestellt. 10 weitere Proben hatten eine Au-Metallisierung und dienten einer de-
taillierten Untersuchung der Metallisierung außerhalb des Rahmens dieser Dissertation. Da die
Leadframes ebenfalls nur eine Au-Metallisierung hatten, wurden etwa 10 Biegeproben für die
TCT-Versuche zurückgestellt, sollten sich im Laufe der T-Wechselversuche Probleme mit den
Leadframes zeigen. Abbildung 4.28 zeigt die erhaltenen Biegeproben.
Abbildung 4.28: Probenkiste mit insgesamt etwa 60 Biegeproben für die Ermüdungsversuche.
Die Biegeversuche sollten möglichst so durchgeführt werden, dass der gesamte LCF-Bereich ab-
gedeckt wird. Das kann bei einem begrenzten Probenvorrat prinzipiell auf zwei Arten geschehen,
da aufgrund der Streuung der Eigenschaften in jedem Fall eine gewisse Statistik erforderlich ist.
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Zum einen können möglichst viele Proben bei einigen wenigen Lastamplituden ermüdet werden,
was ein verlässliches Lebensdauermodell ergibt, welches aber nur von wenigen Punkten gestützt
wird. Zum anderen kann die individuelle Statistik auch zu Gunsten der Anzahl der Amplituden
verringert werden. Erste Methode ist die sichere Variante, welche sich dann anbietet, wenn ein
bekanntes Ausfallverhalten nur noch quantifiziert werden soll. Zweitere Methode bietet sich bei
noch wenig untersuchten Technologien an, bei welchem sich das Ausfallverhalten aufgrund ei-
nes Wechsels des Fehlermechanismus ändern könnte. Dabei wird vermieden, dass am Ende eine
Lebensdauergerade mit 3-4 Punkten gezeichnet werden muss, welche nicht zusammenpassen.
Allerdings wird die statistische Streuung zu einem gewissen Grad mit in die Lebensdauerkurven
verschleppt. Für die Proben dieser Arbeit wurde die zweite Methode gewählt, da die Stabilität
des Fehlermechanismus ebenso wenig verifiziert ist, wie die angestrebte lineare Superposition
von Kriech- und instantaner plastischer Dehnung.
Tabelle 4.4: Testmatrix der isothermen Biegeversuche.
Temperatur [◦C] Periodendauer [s] Biegeamplitude [mm] # Proben
125 52 ± 3, 0 2
125 52 ± 2, 5 2
125 52 ± 2, 0 1
125 17 ± 3, 0 2
125 17 ± 2, 5 2
125 17 ± 2, 0 2
125 1 ± 3, 0 2
125 1 ± 2, 5 2
125 1 ± 2, 0 2
100 1 ± 3, 0 2
100 1 ± 2, 5 2
100 1 ± 2, 0 2
80 1 ± 3, 0 4
80 1 ± 2, 5 4
80 1 ± 2, 0 2
60 1 ± 3, 0 4
60 1 ± 2, 5 2
60 1 ± 2, 0 2
22 1 ± 3, 0 2
22 1 ± 2, 5 2
22 1 ± 2, 0 2
Um zu verhindern, dass die Ausfallzeiten allzu stark ineinander streuen, wurden lediglich drei
Biegeamplituden genutzt (AB = ± 2, 0 mm, ± 2, 5 mm und ± 3, 0 mm bei dem genannten He-
belarm von l = 28, 5 mm). Die anderen Lastamplituden wurden durch Erhöhung der Temperatur
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in der Thermokammer erreicht, was die Duktilität des Silbers erhöhte (siehe Diagramm 4.8).
Um den Einfluss des Kriechens, respektive die Gültigkeit einer linearen Superposition der beiden
Dehnungen zu untersuchen, wurden zwei zusätzliche Geschwindigkeiten für die Biegeversuche
bei θ = 125 ◦C angesetzt. Die vollständige Testmatrix ist durch Tabelle 4.4 gegeben. Angestrebt
waren zwei Proben je Lastpunkt, was bei vier Halbleitern je Substrat immerhin noch eine sta-
tistische Einheit von acht Punkten ergeben würde. Die zusätzlichen Proben in der Testmatrix
bei θ = 60 ◦C und 80 ◦C zeugen von einigen Frühausfällen, wodurch diese Versuche mit neuen
Proben wiederholt werden mussten. Dessen ungeachtet konnte aus Probenmangel nicht für alle
Lastpunkte brauchbare Daten gewonnen werden. Etwa 10 % der Proben waren schlussendlich
nicht verwendbar, wobei sich die genaue Übersicht im Anhang befindet. Einige weitere Proben
gingen durch Bedienfehler (z.B.: falsche Amplitude eingestellt, Probe aus Halterung gerutscht)
verloren. Zur Erstellung eines Lebensdauermodells ist die Datenmenge dennoch mehr als aus-
reichend.
Zur Durchführung der Experimente wurden die Proben in die Biegemaschine eingespannt, die
Thermokammer geschlossen, die Temperatur auf Sollwert eingeregelt und dieser etwa 30 min zur
Akklimatisierung gehalten. Dann konnten die Ermüdungsversuche beginnen, indem eine festge-
legte Anzahl an Zyklen ausgeführt wurden und die Probe im Anschluss für eine ex-Situ Fehler-
analyse entnommen wurde. Nach Beurteilung der Probenermüdung wurde die Biegung fortge-
führt, bis die Degradation der Probe das Fehlerkriterium erreichte. Die Anzahl der Messpunkte
der Fehleranalyse waren dabei Erfahrungswerte der Voruntersuchung bzw. daraus abgeleitete
Schätzwerte. Als zerstörungsfreie Fehleranalysemethode kam dabei ein Ultraschaltmikroskop
PVA TePla SAM 300 E mit einem 110 MHz Transducer zum Einsatz.
Initialzustand Nach 600 Zyklen Nach 1000 Zyklen Nach 2000 Zyklen
Abbildung 4.29: Beispielsequenz an SAM-Bildern welche exemplarisch den Verlauf der Ermüdung
zeigt. Es handelt sich um eine Probe des Lastregimes: AB = ± 2, 5 mm, θ = 125 ◦C und f =
1/17 Hz.
Abbildung 4.29 zeigt eine exemplarische SAM-Bilderstrecke einer bei θ = 125 ◦C,AB =± 2, 5 mm
und f = 1/17 Hz ermüdeten Probe. Dabei ist eine deutliche, stabile Degradation von außen nach
innen zu sehen. Durch die Nutzung eines relativ hochfrequenten Transducers und die Untersu-
chung durch die Rückseite des Stahls, konnten die Grenzflächen eindeutig identifiziert werden.
Das SAM-Echo der SAG-Degradation erscheint unmittelbar nach der Laufzeit durch den Stahl,
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was durch die Reflexion an der Stahl / Wasser-Grenze neben den Halbleitern gut zu erkennen ist.
Die Degradation befindet sich damit an der Substratgrenzfläche. Damit scheinen die Proben mit
dem angestrebten Mechanismus der Scherermüdung (siehe Abbildung 4.20 [4]) zu degradieren.
Allerdings muss der Mechanismus durch FIB-Schnitte noch bestätigt werden. Dadurch kann
ausgeschlossen werden, dass es nicht nur Delaminationen (und damit erneut Technologiefehler)
sind oder die Metallisierung reißt.
Initialzustand ermüdet Initialzustand ermüdet
Initialzustand ermüdet
Abbildung 4.30: Drei SAM-Beispiele an welchen sich Frühausfälle erkennen lassen.
Die Proben, welche schlecht gesintert und damit nicht verwendbar waren, machten sich durch
Frühausfälle bemerkbar. Diese waren in der SAM-Aufnahme gut zu erkennen, da ihr Degradati-
onsfortschritt von dem der anderen Proben merklich abwich. Abbildung 4.30 zeigt dies exempla-
risch. Bei der linken Probe ist die abweichende Degradation des Chips der unteren linken Ecke
deutlich zu sehen, im rechten Bild entsprechen keine der vier Proben dem Degradationsfort-
schritt, welcher bei gegebener Amplitude und Anzahl der Zyklen zu erwarten gewesen wäre. Im
unteren der drei Beispiele weichen die inneren Fronten der beiden unteren Proben vom erwarte-
ten Fehlerbild ab. Der Ausfall einzelner Chips oder gar einer der beiden Fronten eines Chips lässt
sich recht reproduzierbar auf eine inhomogene Pastenverteilung zurückführen, da FIB-Schnitte
der Proben dort eine geringere Porosität bei gleicher BLT zeigten. Das spricht für eine geringere
Pastendicke, so dass die Proben an den dünnen Stellen einen zu geringen Sinterdruck gesehen
haben. Dadurch sollten die verbleibenden Proben eines Substrates für die Auswertung nutzbar
sein. Diese waren dann zwar einem entsprechend höheren Sinterdruck ausgesetzt. In den Ver-
suchen konnte allerdings nicht festgestellt werden, dass diese Proben eine höhere Lebensdauer
aufweisen. Analog sollten auch einzelne Rissfronten verwendbar sein, wenn die andere Front des
gleichen Halbleiters als Frühausfall nicht berücksichtigt wird, sofern die Degradation der Seite
des Frühausfalls nicht derart stark ausgeprägt ist, wie im gezeigten Beispiel. Die bereits durch
4.4 Durchführung der isothermen Biegeversuche 101
das SAM-Bild angedeutete Unabhängigkeit der beiden Rissfronten wird im nächsten Kapitel
durch eine Simulation überprüft.
Bei einem genaueren Blick auf die SAM-Bilder in den Abbildungen 4.30 und 4.29 fällt auf, dass
die Rissfronten (besonders die inneren) nicht völlig parallel zur Chipfront verlaufen, sondern
einen Bogen nach außen zu machen scheinen, womit die Degradation in der Mitte der Halblei-
ter am geringsten ausfällt. Das entspricht zwar dem Spannungsverlauf, ist aber nicht bei allen
Proben gleich stark ausgeprägt. Als Ursache dafür kommt erneut die Materialverteilung der
Paste in Betracht. Die initialen SAM-Bilder haben keinerlei Auskunft darüber geben können,
ob die Struktur dicht genug gesintert wurde, um stabile Grenzflächen auszubilden. Das war erst
nach den ersten Ermüdungszyklen zu sehen, welche mit den Biegeversuchen schnell durchgeführt
werden konnten. Im Gegensatz zu Schertests funktioniert diese Methode dabei extrem zuverläs-
sig und liefert damit auch Informationen über die Sinterqualität in verschiedenen Regionen der
Halbleiterfläche. Damit hat die Methode ihrer Eignung als Qualitätstest bereits recht eindrucks-
voll bestätigt. Gegebenenfalls muss die Substratdicke des Stahls zukünftig erhöht werden, um
strukturidentische Proben auch auf diesem Substrat herstellen zu können ohne den Prozess an-
passen zu müssen. Ansonsten sollten die aufgetretenen Technologieprobleme nicht die Methode
an sich betreffen.
4.4.1 Festlegung des Fehlerindikators und des Fehlerkriteriums
Für die Ausfallzeiten eines Lebensdauermodells muss die Anzahl der Lastwechsel bis zum Ausfall
(Nf ) aus den Rohdaten gewonnen werden. Dazu wurden für jedes einzelne SAM-Bild der Degra-
dationsfortschritt jedes Halbleiters quantifiziert und die Werte einer Sequenz als Funktion der
Anzahl der durchgeführten Zyklen in ein Diagramm eingetragen. Nach Festlegung eines funktio-
nalen Zusammenhangs zwischen Degradation und Lastspielzahl kann der Zeitpunkt extra- oder
interpoliert werden, an welchem das Fehlerkriterium erreicht wurde. Dieser Wert entspricht Nf .
Als erster Schritt muss dazu ein vergleichbares Fehlerkriterium festgelegt werden, welches für
alle Proben und Experimente genutzt werden kann.
Ein Blick auf Abbildung 4.31 zeigt allerdings, dass die Nutzung des geläufigen Fehlerkriteriums
einer nicht-degradierten Restfläche von 80 − 90 % [3, 6] in dieser Arbeit nicht sinnvoll ist. Das
linke Bild zeigt schematisch die Degradation einer Probe mit quadratischer Grundfläche durch
TCT-Versuche. Da die Probe von allen vier Seiten symmetrisch ermüdet, wäre die Nutzung
des Restflächenfehlerkriteriums hier durchaus angebracht. Dagegen zeigt das rechte Bild sche-
matisch, was die SAM-Aufnahmen bereits angedeutet haben. Bei der durchgeführten 3-Punkt-
Biegung ermüdet die Probe asymmetrisch von zwei Seiten, da die Spannung nahe der Stahlmitte
größer ist. Es handelt sich hierbei um zwei nahezu unabhängige Lastamplituden, welche gemein-
sam zur Reduktion der Kontaktfläche beitragen. Die Nutzung der Restfläche als Fehlerkriterium
würde hierbei eine Mittelwertbildung zwischen beiden Amplituden bedeuten, was eine wenig
sinnvolle Mittelung des schadensbeschreibenden Fehlerparameters erfordert. Stattdessen wur-
102 Kapitel 4 Durchführung der Experimente
den beide „Rissfronten“ einzeln ausgewertet, was zwei Lastpunkte im Lebensdauerdiagramm
bei nur einer Biegeamplitude ergeben hat. Da in dieser Arbeit rechteckige (3, 9 mm x 2, 8 mm)
Chips genutzt wurden, würde bei der Nutzung des Restflächenfehlerkriteriums auch bei den
TCT-Versuchen ein (kleiner) Fehler gemacht werden, wie das mittlere Bild zeigt. Auch hier gibt
es zwei Amplituden, welche allerdings von jeweils zwei Seiten angreifen, wobei die Differenz der








Abbildung 4.31: Schematischer Degradationsverlauf der SAG-Schicht in beiden Experimenten.
Eine mögliche Lösung stellt die Nutzung einer effektiven Risslänge („a“) der jeweiligen Rissfront













Abbildung 4.32: Darstellung der effektiven Risslänge als Fehlerindikator, wie er bei allen Pro-
bentypen eingesetzt werden kann.
Zur Auswertung wird analog der Porenanalyse ein binäres schwarz / weiß-Bild der SAM-Aufnahme
erstellt und mit Matlab das Flächenverhältnis berechnet. Dazu werden die ermüdeten Bereiche
der ungenutzten Fronten im SAM-Bild geschwärzt und nur die Fläche der (orange markierten)
betrachteten Front berechnet. Aus diesen lässt sich dann die effektive Risslänge (a) berechnen
(kurze Kante bei flächenäquivalenter rechteckiger Degradationsfläche) und als Fehlerindikator
nutzen. Die Rissfront gilt dann als ausgefallen, wenn die Risslänge „a“ das Fehlerkriterium von
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acrit erreicht hat. Als solches wurde acrit = 200 µm festgelegt. Dieser Wert liegt darin begründet,
dass für die TCT-Versuche eine gewisse Dominanz der beiden Fronten der längeren Chipkante
erwartet werden kann. In diesem Fall entspricht der Wert in etwa dem konventionelle 10 %
Flächenkriterium. 20 % wäre nicht günstig, da einige Proben nicht soweit degradiert wurden
und die kritischen Risslängen damit, gestützt auf sehr wenige SAM-Bilder, extrapoliert werden
müssten.
Da die kritische Risslänge von acrit = 200 µm bei jeder Chipgröße einem anderen Flächenver-
hältnis entspricht, handelt es sich dabei um ein lokales Fehlerkriterium. Damit ist die Aufstel-
lung eines universell gültigen Lebensdauermodells für SAG schwieriger und am ehesten über
die Risswachstumsgeschwindigkeit möglich. Das Hauptziel der Entwicklung einer Methode zur
beschleunigten Ermüdung wird davon allerdings nicht negativ beeinträchtigt.
Wie die Bilder 4.29 zeigen, ist der Kontrast zwischen Delamination und unbeschädigten Pro-
benteil sehr gut. Die individuelle Definition der schwarz / weiß -Schwelle daher recht eindeutig.
Allerdings muss für jede Probe mit Hilfe des Initialbildes die Ausgangsfläche bestimmt werden,
was ebenfalls geringfügig fehleranfällig ist. Durch „worst-case“-Untersuchungen der Schwelle und
Bildgröße konnte eine Messunsicherheit der ausgewerteten Risslänge von ∆a = ± 5 % festgestellt
werden, wenn der Riss bereits in der Nähe des Fehlerkriteriums lag. Bei kleineren Rissen wird die
Messunsicherheit entsprechend größer. Bei einem erwarteten linearen Risswachstum und damit
verbundener linearer Fortpflanzung der Messabweichung auf die Lastspielzahl bis zum Fehler-
kriterium (Nf ), liegt diese deutlich unterhalb der Probenstreuung.
4.4.2 Auswertung der Daten
Nach Festlegung des Fehlerkriteriums konnte für jedes SAM-Bild die effektive Risslänge be-
stimmt werden, wobei jede der beiden Rissfronten eines Halbleiters als eigene Probe betrachtet
wurde. Abbildung 4.33 zeigt die Risswachstumsverläufe von neun exemplarischen Proben. Jeder
Punkt entspricht einem ausgewerteten SAM-Bild, so dass etwa 3-5 Punkte zur Verfügung stehen,
um den Kurvenverlauf zu interpolieren. In den dargestellten Beispielkurven lässt sich erkennen,
dass die Risswachstumskurven grundlegend einen linearen Charakter aufweisen. Dazu kommt
bei einigen Proben eine anrissfreie Zeit, bzw. ein bilineares Verhalten. Dabei scheint die Neigung
zu anrissfreien Zeiten bzw. bilinearen Verhalten bei hoch-zyklischen Proben zuzunehmen. Der
Hintergrund ist noch nicht geklärt. Möglich wären neben einer tatsächlichen Totzeit auch ver-
schiedene Startpunkte der Risse. Eine Änderung des Kurvenanstiegs in den ersten 50 µm kann
durch ein Herunterbrechen des Risses von der Chipkante zum Substrat nach Abbildung 4.20
verursacht werden. Risse, welche aufgrund substratnaher dominanter Singularitäten bereits an
der Substratgrenzfläche beginnen, ließen eher ein lineares Verhalten erwarten.
Diese Risswachstumskurven wurden zur Ermittlung der Lastspielzeit Nf der einzelnen Proben
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genutzt, nachdem ein geeigneter, individueller funktionaler Zusammenhang definiert wurde. Bei
Proben, welche einen offensichtlich linearen Verlauf haben, wurde dieser auch angenommen.
Dort wo eine Totzeit oder ein bilineares Verhalten zu erkennen war, wurde dieses auch belassen.
Angestrebt war immer, den realen Zeitpunkt Nf möglichst genau zu interpolieren. Daher wurde
bei Proben, welche Messpunkte in der Nähe des Fehlerkriteriums hatten, immer berücksichtigt,
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60°C, 1s, 2,0mm, innen
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Abbildung 4.33: Neun exemplarische Verläufe des effektiven Risswachstums. Die Zunahme der
Totzeit bei hoch-zyklischen Proben ist deutlich zu sehen.
Die so bestimmten Lastspielzahlen (Nf ) wurden in ein Weibullnetz nach Gleichung 3.5 einge-
tragen, um die MTTF-Werte für das Lebensdauermodell abzulesen. Abbildung 4.34 zeigt ein
solches Weibullnetz für sieben exemplarische Amplituden, welche den gesamten untersuchten
Bereich von Nf = 102 bis 105 Lastspielen abdecken. Die anderen 27 Graphen sind in den
Abbildungen 6.5, 6.6 und 6.7 im Anhang zu sehen. Dort befinden sich auch ausführliche Tabel-
len mit allen ermittelten Nf - und MTTF-Werten. Die Zeichnung der Netze erfolgte mit dem
Programm „Origin“, welches auch den FIT der Parameter übernahm. Trotz der geringen Da-
tenbasis von maximal acht Proben je Amplitude liegt der Formfaktor recht stabil bei etwa β
= 3 bis 4. Es zeigen sich keine tendenziellen Änderungen von β sowohl zwischen hoch- und
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nieder-zyklischen Proben, zwischen Proben der verschiedenen Temperaturen und zwischen ver-
schiedenen Geschwindigkeiten. Statistische Ausreißer existieren zwar, allerdings nicht in Form
eines Trends. Diese betreffen eher Proben im mittleren Lastbereich, wie in Abbildung 6.6 zu
sehen ist. Ansonsten implizieren die gewonnenen Daten einen stabilen Fehlermechanismus im
gesamten Bereich. Das ist besonders wichtig, da die Biegegeschwindigkeit einen signifikanten
Einfluss auf die ertragbaren Lastspielzahlen zu haben scheinen. Langsamer gebogenen Proben
ertragen weniger Zyklen (vgl: Probenpaare 1 mit 2). Damit scheinen bei diesen Versuchen er-
wartungsgemäß zeitabhängige Verformungsprozesse aufzutreten.
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Abbildung 4.34: Sieben der insgesamt 33 Weibullgraphen, welche den gesamten Bereich abde-
cken. Der Formfaktor β bleibt dabei stabil.
In der Literatur werden vergleichbare Formfaktoren für SAG-Ermüdung angegeben (z.B. β = 4
bei aktiven Lastwechseln [141]), wobei für TCT-Experimente auch temperaturhub- und prozess-
abhängige Schwankungen des Formfaktors zwischen β = 2 bis 6, 9 beobachtet wurden ([4] zitiert
aus [149]). Leider liegen die Rohdaten nicht vor. So ist nicht völlig auszuschließen, dass sich der
Formfaktor ändern kann, wenn der Kriechanteil der Dehnung größer ist, als das in dieser Arbeit
der Fall ist.
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4.4.3 Metallografische Fehleranalyse
Aus den sehr großen Lastspielzahlen geht bereits hervor, dass es sich um ein Ermüdungsverhalten
handelt. Dessen ungeachtet muss der Ausfallmechanismus durch metallografische Schliffe veri-
fiziert werden. So könnte auch die Metallisierung ermüdet sein, was ausgeschlossen werden muss.
Abbildung 4.35 zeigt die beiden Rissverläufe, welche bei allen angeschliffenen Proben (etwa 10)
gefunden wurden. Bild (a) zeigt den erwarteten Verlauf. Der Riss beginnt an der Singularität
der Chipkante und bricht zum Substrat herunter, wo die Sinterdichte häufig am geringsten ist.
Dieser Mechanismus wird noch dadurch verstärkt, dass sich beim Biegen die Spannung nahe
der Substratgrenzfläche konzentriert. In der im Bild (b) gezeigten Proben ist der Bereich um
die Chipspitze allerdings sehr dicht gesintert, so dass sich der Initialriss durch den drucklos
gesinterten Kantenbereich zum Substrat fortpflanzt. Auch Mischformen traten auf. Dieser Ef-
fekt der variierenden Initialrisspfade stellt zwar keinerlei Zuverlässigkeitsproblem dar, kann aber





Abbildung 4.35: Schliffbilder der beiden typischen Rissverläufe der Biegeproben. Startpunkt und
Anfangsstrecke variieren je nach Beschaffenheit und Dichte des SAGs im Randbereich.
In allen Fällen verläuft der Riss sehr nah an der Substratmetallisierung, wie es aufgrund der
dort geringeren Sinterdichte erwartet wurde. Zur genaueren Betrachtung des Risses wurden FIB-
Schnitte angefertigt, um die Ausbildung der Grenzflächen beurteilen zu können. Abbildung 4.36
zeigt einen solchen Schnitt. Die galvanisch aufgebaute Ag-Metallisierung hat eine sehr geringe
Rauigkeit. Anhand der deutlich zerklüfteten Bruchfläche der Metallisierung lässt sich erkennen,
dass die Ansinterung erfolgreich war und der Riss innerhalb der SAG-Struktur erfolgte. In der
Vergrößerung sind sowohl inter- als auch transgranulare Risse zu erkennen, wobei eine genaue
Unterscheidung bei porösen Materialien schwer ist. Der Riss verläuft innerhalb eines Korns ge-
nau entlang der Verbindungslinie zwischen den Singularitäten (Innenwinkel) der aufgebrochenen
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Poren. Sollten sich dort Korngrenzen befinden, was bei schwach gesinterten Strukturen häufig
der Fall ist, ist eine Unterscheidung nur schwer möglich.
5µm
SiAg
Abbildung 4.36: FIB-Schnitt einer ermüdeten Biegeprobe. Deutlich zu sehen ist der Ermüdungs-
riss an der Grenzfläche, anstelle einer einfachen Delamination. (vgl. Abbildung 4.26)
4.5 Durchführung der Temperaturwechselversuche
Zusätzlich zu den Biegeversuchen als Schwerpunkt waren TCT-Versuche mit zwei Amplituden
als Vergleichstests vorgesehen. Zum Einsatz kamen die Amplituden θ = −40 ◦C<->125 ◦C
(im Folgenden als S-Zyklus bezeichnet) und θ = −65 ◦C<->150 ◦C (L-Zyklus) mit jeweils 30
min Einschwingzeit in jeder Kammer. In Intervallen zu 1000 Zyklen wurden die Proben für
SAM-Untersuchungen entnommen und die Experimente im Anschluss fortgesetzt, wobei be-
triebsbedingt bereits eine erste Unterbrechung nach 475 Zyklen erfolgte. Für die Versuche stan-
den jeweils vier Leadframes und vier Stahlproben als „backup“-Option zur Verfügung. Da die
Substrate beider Probentypen aus anderen Materialien mit anderen Dicken bestehen, würden
sich bei Auswertung beider Typen streng genommen verschiedene Amplituden ergeben. Tat-
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sächlich stellte sich der Unterschied zwischen beiden Typen in der Simulation als gering heraus.
Die anderthalbfache Dicke der Leadframes scheint das weichere Material zu kompensieren. Es
zeigte sich allerdings rasch, dass die Nutzung der Stahlproben auch notwendig war. Die tech-
nologisch vorgegebene Sinterung aller Halbleiter gleichzeitig hat bei den Leadframes noch kein

























Abbildung 4.37: SAM Bilder eines exemplarischen Leadframes nach 450 und 4000 Zyklen im
größeren L-Zyklus. Die rot markierten Proben zeigten bereits nach 450 Zyklen sehr starke De-
gradationen. Lediglich die vier grün markierten ermüdeten erwartungsgemäß.
Abbildung 4.37 zeigt SAM Bilder eines exemplarischen Leadframes nach 450 und 4000 Zyklen
im größeren L-Zyklus. Die rot markierten, U-förmig angeordneten Proben zeigten bereits nach
450 Zyklen Degradationen. Dabei ergab sich das gleiche Bild bei allen acht Leadframes. Bei jeder
war die untere Zeile und die äußeren beiden Proben der oberen Zeile von Frühausfällen betroffen.
Dieses systematische Verhalten lässt möglicherweise die Druckgradienten beim Sintern erkennen,
welche von unten nach oben und von außen nach innen zu verlaufen scheinen. Im Umkehrschluss
kann von einem erhöhten Druck auf die vier grün markierten Proben ausgegangen werden. In
diesem Fall ermüdeten die Proben zwar durch die erwarteten Mechanismen, gegebenenfalls ist
die quantitative Vergleichbarkeit mit den Stahlproben dabei nur noch bedingt gegeben (siehe
Schliffe im nächsten Kapitel).
Abbildung 4.38 zeigt exemplarische SAM Bilder der thermo-mechanisch ermüdeten Stahlproben
nach 4000 L-Zyklen. Aufgrund der Prozessprobleme mit den Leadframes und da die Stahlpro-
ben genug Datenpunkte ergaben, werden in dieser Arbeit nur die Stahlproben für eine weitere
Weibullauswertung herangezogen, da so die Vergleichbarkeit besser gegeben ist. Die Leadframe-
Proben waren dabei geringfügig weniger weit degradiert, was in Anbetracht der vermuteten
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durchschnittlich dichteren Sinterung auch zu erwarten war. Dazu ist die Laufzeit der SAM-
Echos beider TCT-Probentypen teilweise länger, so dass auch die obere Chipgrenzfläche von
der Degradation betroffen ist. Vor allem am Rand der Proben waren Schwankungen zu sehen.
Aufgrund des hohen CTE-Unterschiedes zwischen Silber und Silizium ist eine Spannungskon-
zentration in Chipnähe auch plausibel. Die Position des Dehnungsmaximums wurde bei der
Simulation des Fehlerparameters berücksichtigt, wie Kapitel 5 zeigt.
Initialzustand Nach 4000 Zyklen Initialzustand Nach 4000 Zyklen
Abbildung 4.38: SAM Bilder von zwei exemplarischen Stahlproben nach 4000 Zyklen im größeren
L-Zyklus. Das Ermüdungsbild ist im Wesentlichen erwartungsgemäß.
Ebenfalls fällt auf, dass die Ermüdung der Proben nach 4000 L-Zyklen noch nicht sehr weit
fortgeschritten war. Die Probengeometrien wurden aus Vorsicht vielleicht etwas zu konservativ
gewählt. Daher zeigte sich bei Durchführung der Versuche einmal mehr, wie dringend notwendig
beschleunigte Ermüdungsmethoden sind. Die im kleineren S-Zyklus ermüdeten Proben zeigen
gegenwärtig noch keinen auswertbaren Ermüdungsfortschritt und können daher noch nicht ge-
nutzt werden. Die hier gezeigten L-Zyklus-Proben sind nach 4000 Zyklen, was einem halben
Jahr Nettozeit im Ofen entspricht, für eine Auswertung ausreichend ermüdet.
Als Fehlerkriterium wurde die effektive Risslänge von acrit = 200 µm analog der Biegeproben
nach Abbildung 4.32 verwendet. Dazu wurden etwaige Degradationen an den beiden ungenutzten
sekundären Rissfronten (oben und unten) ausgeschwärzt, da nur die beiden dominanten Fronten
(links und rechts) ausgewertet wurden. Dadurch entfällt auch die Notwendigkeit der Untersu-
chung, ob die Porosität dort vergleichbar ist. Die geringere Degradation bei geringfügig kleineren
Lasten an diesen Fronten lässt auf ein dichteres Silber entlang der langen Chipkanten schlie-
ßen. Im Anschluss wurde das Flächenverhältnis berechnet, was erneut in eine effektive Risslänge
umgerechnet werden konnte. Etwas problematisch war der teilweise geringe Ermüdungsgrad,
welcher bei einigen Proben nur etwa 5 % erreichte (die effektive Risslänge entspräche hier bei
zwei Fronten a = 100 µm), was bei diesen Proben eine Extrapolation von 100 % notwendig
macht, um den Nf -Wert zu ermitteln. Teilweise musste mit hohem Aufwand nach einem geeig-
neten SAM-Echo gesucht werden, welches die Degradation am besten abbildetete. Die folgenden
Schliffe zeigen, dass die Risse verglichen mit denen der Biegeproben teilweise sehr schmal sind
und von dem SAM-Transducer auch nicht richtig erfasst werden und die Schliffe zur Verifikation
genutzt werden mussten. Zukünftig sollte hier ein > 200 MHz Transducer das Mittel der Wahl
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sein. Die für einen einzelnen Lastpunkt allerdings recht hohe Datenbasis von 13 verwendbaren
Proben stabilisiert dabei das Ergebnis ebenso, wie das bestätigte lineare Risswachstumsverhalten
bei nieder-zyklischen Proben. Um darüber hinaus noch eine allzu große Streuung zu verhindern,
wurden die beiden Fronten eines Chips zusammen ausgewertet, was eine Mittelwertbildung der








































Abbildung 4.39: Weibullkurve des thermo-mechanischen L-Zyklus (rot) mit den Kurven der
Biegeversuche aus Abbildung 4.34 grau unterlagert.
Abbildung 4.39 zeigt die Weibullkurve dieses Versuches, wobei diese zum Vergleich in Dia-
gramm 4.34 mit den Weibullkurven der Biegeproben eingebettet ist. Die Datenstreuung und der
Formfaktor liegen durchaus im erwarten Bereich. Angesichts der sehr großen Datenbreite der
Biegeversuche von 102 bis 105 Lastspielen sollte der Hauptzweck der Modellvalidierung erreicht
werden können.
4.5.1 Metallografische Fehleranalyse
Zum Abschluss wurden erneut metallografische Schliffe zur Verifikation der Ausfallmechanis-
men angefertigt. Auch wenn für die Weibullauswertung und die Lebensdauermodellierung nur
die Stahlproben Verwendung finden, wurden Schliffe von beiden Typen angefertigt, da sich
hier die Möglichkeit eines interessanten Vergleiches bietet. Zum Schleifen der Leadframe-Proben
werden dabei nur die oberen vier Halbleiter jeder Reihe genutzt, welche als erfolgreich gesintert
betrachtetet wurden (vgl. Abbildung 4.37).
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Abbildungen 4.40 und 4.41 zeigen exemplarische Schliffe der ermüdeten Leadframes (L-Zyklus).




Abbildung 4.40: Metallografische Schliffe der Leadframes mit einem der typischen Fehlerbilder
(a und b).
In diesen sind die zwei Risstypen, welche in den Schliffen gefunden worden sind, zu sehen. In
den Schliffen von Abbildung 4.40 verläuft der Riss zunächst analog der Biegeproben von der
Chipkante nach unten, bricht dann allerdings wieder nach oben zurück. Hierbei zeigt sich ein
recht diffuses Bild mit vielen Sekundärrissen. Der Hauptriss strebt hierbei reproduzierbar zurück
zur oberen Grenzfläche.
50µm
Stahla)                                                               b) Cu
Abbildung 4.41: Weitere Schliffe mit dem zweiten typischen Fehlerbild. Bei der gerissen er-
scheinenden Al-Metallisierung handelt es sich um ein Präparationsartefakt, wie der FIB-Schnitt
(rechts) zeigt. Das linke Bild zeigt eine der Stahlproben.
In den Abbildungen 4.41 verläuft der Riss dagegen stetig entlang der Chipgrenzfläche. Darüber
hinaus treten in zyklischen Abständen zusätzlich breite Risse von oben nach unten auf, wie
sie eigentlich für aktive Zyklen typisch sind. Die beiden Rissverläufe stützen damit die SAM-
Bilder, bei denen das Echo entweder aus der Nähe der Chipgrenzflächen kommt oder sich im
SAG nicht genau lokalisieren lässt. Letzteres tritt dabei gehäuft nahe des Randes auf. Bei der
herausgebrochenen Al-Metallisierung handelt es sich lediglich um ein Präparationsartefakt, wie
der FIB-Schnitt rechts zeigt. Da die Metallisierungen der Biegeproben diesen Effekt nicht zeigen,
scheint die Spannungskonzentration an den oberen Grenzflächen der TCT-Proben die Ursache
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zu sein. Durch diese wird die Metallisierung plastisch verformt und entsprechend verfestigt. Eine
Rekristallisation kann bei nicht legiertem Aluminium bei θ = 150 ◦C bereits auftreten, aber beim
Abkühlen verfestigt sich die Schicht erneut, besonders an der Chipkante.
50µm
50µm
Stahl Stahla)                                                               b) 
Abbildung 4.42: Metallografische Schliffe der Stahlproben mit dem ersten Fehlerbild.
Bei den Stahlproben tritt das gleiche Fehlerbild auf, wie die exemplarischen Bilder 4.41 (a)
und 4.42 zeigen. Hier konnte kein wesentlicher Unterschied festgestellt werden, so dass das Sub-
strat ohne Einfluss bleibt.
5µm
Abbildung 4.43: FIB-Schnitt einer TCT-ermüdeten Leadframe-Probe. Hier zeigt sich ebenso ein
deutlicher Ermüdungsriss.
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Abbildung 4.43 zeigt einen FIB-Schnitt, welcher bei Probe 4.40 (a) in etwa in der Bildmitte
angefertigt wurde. Hierbei scheint es sich um einen transgranularen Ermüdungsriss ähnlich der
Biegeproben zu handeln (vgl. Bild 4.36). Die Porosität der Probe ist mit P ≈ 15 % etwas gerin-
ger als bei den Stahlproben (≈ 18 %), wie es auch vermutet wurde.
5µm5µm
Abbildung 4.44: FIB-Schnitt von zwei TCT-ermüdeten Stahlproben. Im linken Bild ist der Riss
deutlich an der Chipgrenzfläche (links) zu sehen. Das rechte Bild wurde in einem Übergangsbe-
reich aufgenommen, an welchem der Riss wieder nach oben bricht (Der Chip ist hier rechts im
Bild).
Abbildung 4.44 zeigt FIB-Schnitte der TCT-ermüdeten Stahlproben. Im linken Bild ist ein ty-
pischer Riss an der Chipgrenzfläche zu sehen. Der Chip befindet sich hier auf der linken Seite.
Zusätzlich deutet sich ein kleinerer Sekundärriss in Substratnähe an. Das rechte Bild wurde in
einem Übergangsbereich aufgenommen, in welchem der Riss vom Substrat wieder nach oben
in Richtung Chipgrenzfläche bricht. Hier befindet sich links die Substratgrenzfläche, an wel-
chem sich der Hauptriss befindet. Die verbliebenen SAG-Partikel an der Metallisierung sprechen
(neben der hohen Anzahl der T-Wechsel) für eine akzeptable Ansinterung, trotz des Risses un-
mittelbar am Substrat. Neben dem Hauptriss in Richtung Chip (ganz unten) ist hier nahezu die
gesamte SAG-Schicht von Sekundär- und Blindrissen durchzogen.
4.5.2 Zusammenfassung und Diskussion
Zusammenfassend kann für die TCT-Versuche von einem Ermüdungsverhalten ausgegangen wer-
den, welches unter den betrachteten geometrischen und werkstoffwissenschaftlichen Gesichts-
punkten mit der Ermüdung der Biegeversuche vergleichbar ist. Die Ursache des beobachteten
Hauptunterschieds, dass der Riss bei den Biegeversuchen planparalleler zur Oberfläche verläuft,
wird in der Art der Lastaufbringung vermutet, da dies auch bei anderen Proben außerhalb dieser
Arbeit beobachtet wurde. Durch die diagonalen und vertikalen Risse des TCT-Versuchs ist das
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Ausfallverhalten beider Experimente nicht vollständig identisch. Der Energieabbau durch die
verlängerte Risslänge sollte dazu führen, dass die TCT-Proben bei gleicher Schadensamplitude
das Fehlerkriterium später als erwartet erreichen, was bei der Interpretation des Lebensdauer-
modells berücksichtigt werden muss. Das stabile und reproduzierbare Risswachstumsverhalten
der Biegeversuche ist aber ein wesentlicher Vorteil dieses Experiments und sollte nicht, aufgrund
des etwas anderen Rissverlaufs der Referenztests, als Nachteil interpretiert werden. Der Fehler-
mechanismus ist in beiden Fällen gleich, aber die Auswertung der ITBT-Versuche ist deutlich
einfacher.
Bei den Biegeversuchen zeigte sich ein stabiler Fehlermechanismus über den gesamten Bereich.
Die Streuung der Weibullgraphen ist in Anbetracht der geringen Datenmenge je Punkt noch
durchaus vertretbar. Hierbei wurde eine gewisse Schwankung von Anfang an in Kauf genom-
men, um zusätzliche Lastregime durchführen zu können. Dadurch konnten mehr Temperaturen
genutzt und mit zusätzlichen Geschwindigkeiten auch ein weiterer Parameter eingeführt werden.
Die erkennbare Temperaturabhängigkeit der gezeigten Ausfälle scheint dies zu honorieren.
Dazu fällt eine durchaus signifikante Zeitabhängigkeit bei den drei verwendeten Geschwindig-
keiten auf, was die Nutzung der (primären) Kriechdaten in der Simulation erforderlich macht.
Auch zwischen den verschiedenen Geschwindigkeiten konnten in den metallografischen Schliffen
keine Unterschiede gesehen werden. Sollte es sich bei dem Kriechen um die vermuteten Klet-
terprozesse des Matrixkriechens handeln, ist das aber auch nicht zu erwarten gewesen. Dieses
Versetzungskriechen unterstützt dabei das bereits instantan ablaufenden plastische Versetzungs-
gleiten, indem es eine Anpassung der Gleitebenen ermöglicht. Dabei führt dieser Kriechprozess
nicht zu einem eigenständigen und weitgehend unabhängigen Schadensmechanismus, wie es bei
Korngrenzversagen der Fall ist.
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Kapitel 5
FEM-Simulationen und Entwurf des Lebensdauermodells
5.1 FEM-Modell, Randbedingungen und Materialdaten
Nachdem für die einzelnen Lastregime die MTTF-Werte experimentell ermittelt wurden, muss-
ten die jeweiligen Fehlerparameterwerte für diese bestimmt werden. Dazu kamen FEM-Simulationen







Abbildung 5.1: FEM-Modell der Biegeprobe mit der verwendeten Netzdichte.
Abbildung 5.1 zeigt das erstellte FEM-Modell der Biegeprobe. Aus Symmetriegründen genügt
dabei eine Viertelstruktur. Eine weitere Vereinfachung ist insbesondere aufgrund der asymmetri-
schen Platzierung der Halbleiter nicht mehr ohne Genauigkeitsverlust möglich. Auch wenn dieser
Fehler minimal wäre, wurde aufgrund des noch vertretbaren Rechenaufwandes darauf verzich-
tet. Im rechten Bild ist die Netzdichte zu sehen. Für die Silberschicht wurden fünf Elemente
in der Z-Dimension gesetzt, um den Spannungsverlauf innerhalb der Silberschicht hinreichend
genau abbilden zu können. Aufgrund der angestrebten Nutzung für mechanische Simulationen
wurde die Netzdichte zu den Chipkanten hin erhöht. Das dargestellte Modell wurde dabei nicht
für die TCT-Simulationen verwendet. Da für diese die biegebedingten Asymmetrien entfallen,
genügte dafür eine einfache Viertelstruktur des Chips, SAG und (etwas überstehendem) Sub-
strat, welche aus dem dargestellten Modell ausgeschnitten wurde. Die 3-Punkt-Biegebelastung
wurde nachgebildet, indem die Viertelstruktur als einseitig eingespannter Biegebalken belastet
wurde. An den beiden Symmetrieachsen wurden entsprechende symmetrische Randbedingungen
zur Fixierung der jeweiligen Spiegeldimension festgelegt. Die Fixierung in Z-Richtung erfolgte
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zweiseitig entlang der innersten Reihen von Knoten genau in der Probenmitte. Die Z-Fixierung
griff dabei ebenso wie die Last auf die Knoten der Probenoberfläche und nicht die neutrale Faser
an, was der realen Belastung der näher kommt.
Im Folgenden wird die Nutzung der SAG-Materialdaten dargelegt. Der Hauptteil der ITBT-
Proben wurde bei f = 1 Hz ermüdet (vgl. Testmatrix 4.4), wofür die schnell gezogenen elastisch-
plastischen Dehnungskurven (Abbildung 4.8 (rechts)) zur Modellierung des inelastischen Verhal-
tens genutzt werden konnten. Die Daten dieser, mit vergleichbaren Geschwindigkeiten gezogenen,
Proben enthalten bereits alle Dehnungsanteile, so dass kein weiteres Kriechen simuliert wer-
den muss. Für die zwei zusätzlichen, kleineren Biegefrequenzen musste das weitergehende Krie-
chen auf geeignete Weise mit abgebildet werden. Die Amplituden der mittleren Biegefrequenz
(f = 1/17 Hz) konnten durch Superposition der plastischen Dehnung mit den primären Kriech-
dehnungen berechnet werden. Basierend auf den Voruntersuchungen wird allerdings die zweite
zusätzliche Biegefrequenz, da diese mit einem signifikanten Abstand langsamer sein sollte, den
Bereich des primären Kriechens wahrscheinlich bereits verlassen. Die Biegefrequenz (f = 1/52
Hz) wurde daher passend zu den langsam gezogenen elastisch-plastischen Dehnungskurven ge-
wählt, so dass durch die Nutzung dieser, alle (primären und sekundären) Kriechanteile mit
abgebildet werden sollten. Die Validierung dieser Kombinationen der Materialdaten durch die
Überprüfung ihrer Kombinierbarkeit in einem gemeinsamen Lebensdauermodell stellt dabei be-
reits einen signifikanten Referenztest für die Einbeziehung TCT-Versuche dar.
Immanentes Problem der TCT-Versuche mit SAG-Proben ist die fehlende Dominanz einer der
inelastischen Dehnungsanteile. Für einen Großteil der Zeit in der Hochtemperaturkammer do-
miniert das sekundäre Kriechen. Dagegen kann an den Abkühl- und Aufheizflanken von einem
dominanten primären Kriechen ausgegangen werden. An bestimmten Punkten mit starken Zeit-
gradienten (z.B. dem Abkühlen um die ersten 10− 20 ◦C) wird ggf. nahezu nur plastische Deh-
nung auftreten. Daher ist die Auswahl geeigneter Materialdaten bzw. Modelle generell schwierig.
Vereinfachungen, wie die alleinige Nutzung des sekundären Kriechens oberhalb von 80 ◦C, sind
zum Vergleich verschiedener Proben bei gleicher TCT-Amplitude zweckmäßig, ein quantitati-
ver Vergleich mit den Biegeversuchen ist damit aber erschwert. Durch die angestrebte Nutzung
von einfach zugänglichen Materialmodellen, ergab sich allerdings keine einfache Kombinations-
möglichkeit der beiden Kriechmodelle. Daher wurden die elastisch-plastischen Dehnungskurven
mit dem sekundären Kriechmodell kombiniert, wobei das primäre Kriechen (analog der ITBT-
Versuche) durch entsprechende Dehnungskurven mit abgebildet werden muss. Der Referenztest
der Biegeversuche bei verschiedenen Geschwindigkeiten wird zwar die Tauglichkeit des Ansat-
zes zeigen, allerdings muss für einen genauen Wert die Geschwindigkeit der Zugversuche zu
dem der Belastung passen, was kaum möglich ist. So haben die Zeiten an den Flanken ein
stark nichtlineares Verhalten und können nur grob abgeschätzt werden. Der Datensatz der lang-
sam gezogenen Proben wird das primäre Kriechen eher etwas über-, der der schnell gezogen
dagegen unterbewerten. Daher wird die Amplitude mit beiden Datensätzen simuliert und der
Erwartungswert dadurch eingegrenzt. Eine weitergehende Diskussion findet nach Vorstellung
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der ITBT-Simulation statt.
Tabelle 5.1 fasst die genutzten Kombinationen der Materialmodelle zusammen. Für alle Lasten
wurden die bilinearen Kurven aus Abbildung 4.8 genutzt, da ANSYS classic aktuell eine mul-
tilineare elastisch-plastische Verformung in Kombination mit einer kinematischen Härtung und
Kriechen nicht unterstützt. Da die Vergleichbarkeit zwischen den verschiedenen Lastregimen
nicht durch einen zusätzlichen Parameter beeinträchtigt werden sollte, wurde auf die Nutzung
der multilinearen Ramberg-Osgood-Kurven bei den 1 Hz-Biegeversuchen verzichtet. Mit Vmax
und Vmin ist gekennzeichnet, ob der Datensatz der schnell oder langsam gezogenen Proben
verwendet wurde.
Tabelle 5.1: Genutzte Kombinationen der inelastischen Materialmodelle in den verschiedenen
Experimenten
Experiment bkin (Vmin) bkin (Vmax) prim. Kriechen sek. Kriechen
ITBT, θ = 125 ◦C, f = 1/52 Hz X - - -
ITBT, θ = 125 ◦C, f = 1/17 Hz - X X -
ITBT, θ = 125 ◦C, f = 1 Hz - X - -
ITBT, θ < 125 ◦C, f = 1 Hz - X - -
TCT, θ = −65 < − > 150 ◦C X (X) - X
Tabelle 5.2 zeigt die vollständige Übersicht aller weiteren Materialdaten, welche in den Simula-
tionen verwendet wurden.
Tabelle 5.2: Weitere genutzte Materialdaten
Material E [GPa] ν [-] CTE [ppm/K−1]
SAG siehe Tabelle 4.1 0,28 18,9
Silizium 130-169 0,064-0,36 2,0-3,4
Stahl (1.4310) 183-198 0,28 16,9
Aufgrund der Literaturauswertung wurde für den SAG-CTE der Standardwert von 18, 9 ppm K−1
von Silber verwendet [26]. Die Poissonzahl bei 20 % Porosität wird in Abbildung 2.16 mit etwa
ν = 0, 28 angegeben [25]. Neben dem Silber sind noch die Daten des Siliziums als Halbleiter und
der des Stahls als Substrat erforderlich, da nur die Stahlproben zur Weibullauswertung der TCT-
Proben genutzt wurden. Ein signifikanter Einfluss der Metallisierungen auf die Fehlerparameter
der Biegeversuche konnte in Vorsimulationen nicht festgestellt werden, daher wurden diese nicht
weiter mit simuliert. Der Halbleiter ist ein einfacher (100) Si-Standardwafer, für welchen ortho-
tropische Materialdaten für E und ν verwendet wurden (Gl.8 in [150]). Als CTE wurde ein Wert
von 2, 0 ppm K−1 bei −65 ◦C bis 3, 4 ppm K−1 bei 150 ◦C angesetzt [151]. Auch der verwendete
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1.4310-Stahl ist ein Standardmaterial mit minimalen Streuungen der mechanischen Kenngrößen
in den Datenblättern [152, 153, 154]. E-Modul und CTE sind dabei leicht T-abhängig. Zur Si-
mulation des L-Zyklus wurden E(20 ◦C) = 198 GPa, E(100 ◦C) = 193 GPa und E(200 ◦C) =
183 GPa, sowie ein CTE = 16, 9 ppm K−1 für den Bereich θ = 20 bis 200 ◦C genutzt [153]. ν =
0,28 gilt für den ganzen Bereich [154]. Die SAG-Dicke schwankte je nach Probe zwischen etwa
20 und 25 µm aufgrund von Variationen der Materialmenge. Als Mittelwert wurde die Dicke zu
BLT = 22, 5 µm für alle Simulation festgesetzt.
5.2 Festlegung des Fehlerparameters
Vor Durchführung einer Simulation zur Berechnung der Fehlerparameter muss festgelegt werden,
wie die Auswertung erfolgen soll. Die Zweckmäßigkeit der Nutzung der beiden physikalischen
Größen der plastischen Verformung und der Kriechdehnung wurde bereits dargelegt. Im nächs-
ten Schritt gilt es zu klären, an welcher Stelle in der Sinterschicht diese Werte in der Simulation
ausgelesen werden sollen, um einen Wert als Fehlerparameter zu bekommen. Für diesen gibt es
bestimmte Anforderungen. Um repräsentativ für den Schaden zu sein, muss der Fehlerparameter
möglichst nahe des Punktes (oder einem der Punkte) sein, an welchem die Beschädigung auftritt.
Das wäre in diesem Fall im Außenbereich der SAG-Schicht an der Chip- (bei TCT-Versuchen)
bzw. der Substratgrenzfläche (bei den ITBT-Versuchen). Gleichzeitig sind Singularitäten, wie
sie am Rand der Silberschicht auftreten, zu vermeiden, da die dortigen Werte hochgradig von
der Netzdichte abhängig sind. Um einen solchen repräsentativen Wert zu finden, gibt es in der
Literatur vielversprechende Ansätze. So wird für Lote vorgeschlagen, die akkumulierte Kriech-
dehnung entlang eines geeigneten Pfades (s) im DA bis zur kritischen Risslänge, welche als
Fehlerkriterium genutzt wurde, zu integrieren [6] und durch die Risslänge zu dividieren. Hierzu







Zur Auswertung wird Pfad II empfohlen, wie er im Bild 5.2 zu sehen ist, dadurch kann die große
Singularität an der Chipecke vermieden werden [6]. Bei diesem Modell handelt es sich damit
um eine einfache geometrische Mittelwertbildung der Dehnung in der ROI. Hauptvorteil ist die
Robustheit des resultierenden Wertes, da die Chipkante nach wie vor eine Singularität darstellt,
wenn auch eine kleinere als die der Chipecken. Entsprechend abhängig ist der Wert an der Kante
von der Netzdichte. Ein gröberes Netz mittelt die Dehnung an der Kante, wobei die Fläche unter
der Dehnungskurve ( 5.2 rechts) in etwa gleich bleiben sollte. Daher bietet sich hier die Integrati-
on über die Singularität an. Der Ansatz hat seinen Ursprung in der Zuverlässigkeitsuntersuchung
von Lotbumps der BGA bzw. Flip-Chip Technik. Auch hier wurde die inelastische Dehnung über
eine ROI, in welcher die Risse festgestellt wurden, gemittelt. Aufgrund der fehlerphysikalischen
Vergleichbarkeit wurde angenommen, dass diese Methode auch bei DAs funktionieren sollten,
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sofern nur kleine Risse betrachtet werden. Hierbei wird der Pfad durch die Schicht gelegt, wobei
die Mittelung allerdings nicht über die ganze Länge, sondern nur bis zu der kritischen Risslänge
acrit des Fehlerkriteriums erfolgt. Der Wert des Integrals an eben dieser kritischen Risslänge kann
dann als Fehlerparameter genutzt werden [6]. Hierbei ergab sich (wie auch bei den Lotbumps)
ein Fehlerparameter von ε¯acr ≈ 2 % bei MTTF = 1000, was als Anhaltspunkt zur physikalischen
Äquivalenz beider Experimente und Tauglichkeit des Modells betrachtet wurde. Zur Simulation
von DAs wird dieser Ansatz vor allem für Lote genutzt [155, 6], weswegen auch die äquivalente
Kriechdehnung zur Integration in Gleichung 5.1 angegeben wurde. Aber auch für SAG als DA-
Material sind Einsätze bekannt, wobei dabei entweder nur die plastische Vergleichsdehnung [14]
oder die hier angestrebte Superposition von plastischer Dehnung und Kriechdehnung (Wechsel

































Abbildung 5.2: Skizze der in der Literatur gefunden Methode der Mittelwertbildung [6]. Der
Fehlerparameter wird entlang eines geeigneten Pfades bis zur kritischen Risslänge aufintegriert
und durch diese geteilt.
Daneben kommen bei Silber bruchmechanische Ansätze (J-Integral) [156] oder auch analytische
Modelle (Suhir Modell [157]) zum Einsatz [103]. Das fast 20 Jahre alte analytische Suhir-Modell
eignet sich dabei gut für erste Überschlagsrechnungen, etwa zur Dimensionierung. Für die finale
Modellierung der SAG-Lebensdauermodelle wurde es bereits in vorhergehenden Arbeiten nicht
mehr genutzt, da es zu viele Vereinfachungen aufweist [4]. Da die Rechenleistung aktueller PCs
kein Hindernis mehr darstellen, finden analytische Modelle in dieser Arbeit keine Berücksichti-
gung.
In den genannten Veröffentlichungen, in welchen das hier vorgestellte Mittelwertmodell auch
für SAG Verwendung findet, wurde der Ansatz ohne tiefergehende Diskussion von den Loten
übernommen, zumal sich die dortigen Ermüdungsexperimente auch auf thermo-mechanische
Temperaturwechsel beschränkten und sich nur das Material änderte. Die Biegeversuche dieser
Arbeit erfordern gegebenenfalls einen detaillierteren Blick. Die gestrichelte Kurve des (skizzier-
ten) Diagramms im Bild 5.2 (rechts) illustriert den Verlauf der Dehnung entlang des Pfades,
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welche in Richtung der Chipmitte nichtlinear (möglicherweise exponentiell) abzufallen scheint.
Der Verlauf der äquivalenten plastischen Dehnung (oder der Superposition) bei SAG sollte dabei
vergleichbar sein, da sich das Spannungsfeld qualitativ nicht ändert. Die arithmetische Mittel-
wertberechnung des Modells vereinfacht zwar die Auswertung, der physikalische Hintergrund
muss aber unter fehlerphysikalischen Gesichtspunkten diskutiert werden. Durch die Mittelwert-
bildung wird indirekt ein linearer Zusammenhang zwischen Dehnungsamplitude und Lastspiel-
zahl unterstellt. Allerdings ist dieser Zusammenhang eine nichtlineare Potenzbeziehung, eben
das Coffin-Manson-Gesetz nach Gleichung 2.20. Aus diesem Zusammenhang kann erschlossen
werden, dass die Werte der höheren Amplitudenbereiche des Verlaufs (nahe an der Chipkante)
die Lebensdauer deutlich dominieren, wohingegen der anschließende Verlauf weiter innen von
geringerer Bedeutung sein sollte.
Der absolute Fehler, welcher durch die Abschwächung der dominanten „Kantenamplituden“
durch Mittelwertbildung entsteht, stellt dabei ein weniger schwerwiegendes Problem dar. Solan-
ge sich der qualitative Kurvenverlauf in den verschiedenen Experimenten nicht ändert, erfolgt
bei allen Werten eine vergleichbare Abschwächung durch einen Multiplikator, womit der Wert
seine Eigenschaft als schadensrepräsentative Größe nicht verliert und die Vergleichbarkeit noch
gegeben ist. Bei Änderungen des qualitativen Kurvenverlaufs ist die Vergleichbarkeit allerdings
nicht mehr voll gegeben. Dieser Verlauf wird qualitativ durch die Spannungen bestimmt, wel-
che wiederum von der Geometrie des Aufbaus und der Art der Lastaufbringung (TCT, ITBT)
abhängen. Dazu kommt die Spannungsabhängigkeit der Materialmodelle, welche von plastischer
Dehnung über primäres zum sekundären Kriechen zunimmt und daher, je nach Kombination,
den Kurvenverlauf ändert. Da in dieser Arbeit die Resultate sowohl von verschiedenen Expe-
rimenten als auch durch Kombinationen mit verschiedenen Materialmodellen genutzt werden,
liegt eine erschwerte Vergleichbarkeit im Bereich des Erwarteten.
Abbildung 5.3 (links) illustriert das Problem schematisch. Im Bild sind exemplarisch die Deh-
nungskurven zweier solcher schwer vergleichbaren Experimente gegenübergestellt. Die rote Kur-
ve hat eine steilere Flanke als die grüne. In diesem etwas überzeichneten Beispiel haben beide
Kurven einen vergleichbaren Dehnungswert an der Chipkante (blaue Ellipse) und sollten da-
her nach Coffin-Manson eine ähnliche Lebensdauer haben, da diese Bereiche dominieren sollten.
Durch den unterschiedlich starken Abfall der Dehnungskurven entlang des Pfades ergeben sich
für beide Kurve an der kritischen Risslänge (acrit) jedoch völlig verschiedene Mittelwerte (ε¯FP )
als Fehlerparameter. Eine mögliche Lösung wäre es, den Wert der kritischen Risslänge nicht
aus dem Fehlerkriterium zu übernehmen, sondern stattdessen einen Wert näher an der Singu-
larität zu nutzen. Je näher desto besser, aber desto netzabhängiger und fehleranfälliger. Das
rechte Bild zeigt daher den Vorschlag eines universelleren Fehlerparameters. Hierbei wird die
Mittelwertbildung nach Gleichung 5.1 ebenfalls genutzt. Die daraus entstehende Kurve wird
allerdings verwendet, um einen virtuellen Wert an der Singularität zu extrapolieren, wobei ein
geeigneter funktionaler Zusammenhang unterstellt werden muss (Potenz oder e-Funktion, ggf.
modifiziert). Im Anschluss kann diese Dehnung anstelle des Wertes an der kritischen Risslänge
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acrit zur Konstruktion des Lebensdauermodells genutzt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wer-
den beide Ansätze des Modells verwendet und die Ergebnisse verglichen und diskutiert, zumal
der Aufwand der zusätzlichen Auswertung im vertretbaren Rahmen liegt. Die relativ moderat
gewählte kritische Risslänge von acrit = 200 µm und die damit verbundene Auswertung nahe
der Singularität dürfte dazu führen, dass auch das ursprüngliche Modell brauchbare Resultate
liefert. Aber auch in diesem Fall kann der Ansatz nicht einfach aus der Literatur übernommen












Abbildung 5.3: Skizze der problematischen Vergleichbarkeit verschiedener Dehnungsverläufe bei
Nutzung des Mittelwertmodells (links). Im rechten Bild wird die vorgeschlagene Lösung der
Extrapolation des Wertes der Singularität gezeigt.
5.3 Voruntersuchungen
Nach der Festlegung des Fehlerparameters können die Simulationen ausgewertet werden. Dabei
sind vor der Quantifizierung der finalen Werte für die Lebensdauerkurven noch Voruntersuchun-
gen notwendig, welche sich aus den Besonderheiten dieser Simulationen ergeben. Diese betreffen
die Abhängigkeit der ermittelten Werte von der Netzdichte und bereits bestehender Risse. Die
Notwendigkeit für ersteres ergibt sich aus der angestrebten Auswertungsmethode der Extrapola-
tion der Singularität. Letzteres ist bei den Biegeversuchen notwendig, da dort beide Fronten als
unabhängig voneinander angenommen wurden und die realen Degradationen teils groß waren.
Für alle Voruntersuchungen wurden eine frühere Version der Materialdaten genutzt, da diese bis
zu den finalen Simulationen kontinuierlich verbessert wurden. Die Ergebnisse sind daher nicht
quantitativ zu betrachten.
5.3.1 Qualitativer Verlauf der Dehnungen
Zunächst gilt der Blick aber den qualitativen Spannungs- bzw. Dehnungsfeldern. Abbildung 5.4
zeigt den Verlauf der akkumulierten plastischen Vergleichsdehnung (nl,epeq) über einen vollen
Zyklus (Beispielzyklus: AB = ± 3, 0 mm, θ = 125 ◦C, f = 1/1 Hz). Im Bild (a) lässt sich erkennen,
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dass sich die Dehnung hochgradig lokal auf die äußere Kante der Substratgrenzfläche konzen-
triert. Dieses Dehnungsfeld ist der Lastaufbringung geschuldet und könnte durch die Geometrie
(Chip und Substratdicke) in Kombination mit der Wahl kleinerer Amplituden noch qualitativ
variiert werden. Bild (b) zeigt die gesamte SAG-Fläche von unten. Die mit einer kleinen Asym-
metrie ausgestatteten Rissfronten, welche zu den Kanten dominanter werden, sind deutlich zu










Abbildung 5.4: Typischer Verlauf der akkumulierten plastischen Vergleichsdehnung bei ITBT-
Versuchen. Bei diesen konzentriert sich die Dehnung klar an der unteren Grenzfläche
Bei den TCT-Versuchen zeigt sich ein wesentlich weniger eindeutiges Bild, wie Abbildung 5.5 (a)
zeigt. Neben der unteren Kante konzentriert sich die Dehnung vor allem an der oberen Grenz-








Abbildung 5.5: Typischer Verlauf der akkumulierten plastischen Dehnung bei TCT-Versuchen.
Der Verlauf der plastischen Dehnung ist hier weniger eindeutig.
Dieses Bild lässt sich aufgrund der simplen Geometrie allerdings recht einfach nachvollziehen.
Im eingeschwungenen Zustand (spannungsfrei nahe der maximalen Temperatur im Ofen) treten
durch die Scherung bei S1 und S2 (näherungsweise SX und SY) an der oberen Grenzfläche Zug-
belastungen und an der unteren entsprechende Druckbelastungen auf, wobei diese in Richtung
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der Kanten zunehmen. Dazwischen befindet sich eine neutrale Faser. Das Silber an der oberen
Grenzfläche ist dabei immer etwas nach außen geschert, da sich das Substrat unterhalb der
Gleichgewichtstemperatur stärker zusammenzieht. Die Hauptspannung S3 ist dabei ein Druck,
welcher über die BLT deutlich homogener ist. Lediglich auf die untere SAG-Kante wirkt ein noch
stärkerer S3-Druck, auf die obere (nach außen gescherte) hingegen ein kleinerer. Daher ist hinter
der oberen Kante, wo die S3-Druckspannung auf die S1+S2 Zugspannungen trifft, der deviatori-
sche Anteil des Spannungstensors am größten und damit auch die Vergleichsdehnung. Lediglich
an der unteren Kante ist die S3-Druckspannung so groß, dass selbst gegen die dort ebenso als
Druck auftretenden Spannungen S1 und S2 eine große Deviatorik und damit ein zweites Maxi-
mum entsteht. Das etwas versetzte Dehnungsfeld wurde auch bei Simulationen in der Literatur
gefunden [4] und könnte für das etwas diffusere Rissverhalten verantwortlich sein. Insbesondere
die zyklische Bildung der vertikalen Risse im Bild 4.41 könnten in dem versetzten Dehnungsma-
ximum begründet liegen. Bei der Interpretation ist dennoch Vorsicht geboten, die Details des
Dehnungsfelds sind hochgradig von Netz und Meniskus abhängig, wobei sich allerdings an der
Hauptaussage eines diffusen Dehnungsfeldes nichts ändert. Ein reproduzierbarer Meniskus war
bei den Proben nicht vorhanden, wie die Schliffbilder des vorherigen Kapitels zeigten. So wurde
dieser auch nicht in dem FEM-Modell berücksichtigt.
Die Auswertung des Fehlerparameters sollte wie vorgestellt durchgeführt werden können. Auf-
grund der Simulations- und Schliffergebnisse wurde lediglich der Auswertepfad nicht in die üb-
liche Mitte der SAG-Schicht gelegt, sondern näher an die Grenzflächen. Bei den ITBT-Proben
wurden die Knoten zwischen den unteren beiden Elementen (von fünf der ganzen Schicht) na-
he am Substrat genutzt, womit der Pfad 4, 5 µm (1/5 der BLT = 22, 5 µm) entfernt von der
unteren Grenzfläche innerhalb des Silbers liegt. Bei den TCT-Simulation erfolgt selbiges zwi-
schen den oberen beiden Elementen (4, 5 µm entfernt von der oberen Grenzfläche). Die Pfade
sind in den Bildern 5.4 und 5.5 eingezeichnet und liegen damit so nah wie möglich an den
Grenzflächensingularitäten, ohne diese selbst zu verwenden.
5.3.2 Einfluss bestehender SAG-Risse auf die Dehnungswerte
Im Folgenden soll der Einfluss bestehender SAG-Risse diskutiert werden, da bei einigen Bie-
geproben (besonders) die dominanten inneren Seiten relativ stark degradiert waren. Um die
weitgehende Unabhängigkeit der beiden Rissfronten und damit deren Nutzung als eigenständi-
ge Biegeamplituden nachzuweisen, wurde eine Testsimulation mit einem rissbehafteten Modell
durchgeführt. Dazu wurden „worst-case“-Bedingungen festgelegt, indem der Riss auf der domi-
nanten Innenseite auf a = 500 µm gesetzt wurde, auf der Außenseite aber auf a = 0 µm. Ebenso
wurde die Maximalamplitude von AB = ± 3 mm bei θ = 125 ◦C genutzt und zur Vereinfachung
das Kriechen nicht betrachtet, da die plastische Dehnung für einen qualitativen Vergleich genügt.
Abbildung 5.6 zeigt dabei die Verlaufskurven der plastischen Vergleichsdehnungen der eingeris-
sen (blau) und einer unbeschädigten Probe (rot). Durch den Riss auf der rechten (inneren) Seite
fällt die akkumulierte plastische Vergleichsdehnung auf der anderen Seite um etwa 0, 13 % ab.
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Der Wert ist zwar einerseits nicht extrem hoch, aber auch nicht völlig unbedeutend. Im Vergleich
mit den finalen Simulationsergebnissen entspricht die Verkleinerung der Amplitude etwas mehr
als 20 % der kriechbedingten Verkleinerung zwischen den zwei zusätzlichen Geschwindigkeiten
(f = 1/52 Hz und f = 1/17 Hz). Dessen ungeachtet zeigen die Experimente, dass die individu-







































Abbildung 5.6: Verlauf der akkumulierten plastischen Vergleichsdehnung bei einem SAG-Riss.
5.3.3 Einfluss der Netzdichte auf die Dehnungswerte
Als letzte Voruntersuchung der Simulation soll zusätzlich der Einfluss der Netzdichte auf die
Fehlerparameter beider Modelle betrachtet werden. Zwar kann vor allem davon ausgegangen
werden, dass die Extrapolation des Kantenwertes von der Netzdichte abhängt, aber auch die
Konstanz des Integrals unter der Kurve war zunächst eine Annahme. Dazu wurde erneut die
Dehnung entlang des Pfades der Referenzsimulation (AB = ± 3 mm bei θ = 125 ◦C, kein
Kriechen) ausgewertet. Einmal mit dem Standardnetz, welches für die finalen Simulationen vor-
gesehen war (21 x 21 Elemente in der Chipebene) und einmal mit 31 x 31 Elementen.
Die Ergebnispfade beider Simulationen zeigt Abbildung 5.7, wobei zur besseren Übersicht statt
des Gesamtpfades nur der äußerste Millimeter der kleineren Amplitude an der Chipaußenseite
dargestellt ist. Auf den ersten Blick zeigt sich das erwartete Bild. Die Abweichung der beiden
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Simulationspfade ist sehr gering, lediglich auf den vordersten 50 µm zeigen sich diese recht deut-
lich. Direkt an der Singularität beträgt die Abweichung dann etwas deutlichere 0, 5 %. Dazu
scheint die Netzunabhängigkeit des Integrals (nach Gleichung 5.1) über die Kantensingularität
bei gröberen Netzen nicht ganz zuzutreffen. Die beiden Integralkurven weichen stärker voneinan-
der ab als die Absolutwerte. Damit ergibt sich auch für das Mittelwertmodell - mit der Ablesung
des Integralwertes an der kritischen Risslänge - ein Fehler. Dieser ist sogar deutlicher ausgeprägt,
als der des Extrapolationswerts, da sich bei diesem die höheren Werte der Integralkurve durch
einen flacheren Kurvenanstieg kompensieren. Basierend auf diesen Untersuchungen wurde die
Netzdichte von 21 auf 26 Elemente erhöht und die Elementkonzentration stärker in Richtung
der Kanten verschoben, was das Problem minimierte. Um den Extrapolationsansatz des Mo-
dells umzusetzen, wurde der vordere Bereich (50 µm) der Integralkurve, welcher aufgrund der
starken Netzabhängigkeit generell unbrauchbar ist, ignoriert. Aus der Stetigkeit der restlichen
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Abbildung 5.7: Verlauf der akkumulierten plastischen Vergleichsdehnung bei verschiedenen Netz-
dichten.
5.4 Simulation der Fehlerparameter
Nach den Voruntersuchungen und der Festlegung der Fehlerparameter der beiden Ansätze konn-
ten die finalen Simulationen durchgeführt werden, wobei an dieser Stelle mit der Darstellung
der Biegeversuche begonnen wird. Hauptschwierigkeit war hierbei die Simulation des primären
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Kriechens, welches gemäß Tabelle 5.1 für die mittlere Biegefrequenz der Zusatzmessungen mit
simuliert werden sollte. Hierzu wurde das Modell der Zeithärtung nach Gleichung 2.8 verwendet,
welches auch als das zweckmäßigste gesehen wird. Damit konnte das Kriechen am einfachsten
modelliert und in der Simulation (oder dem „post-processing“) beliebig zu- oder abgeschaltet
werden, um dessen Einfluss festzustellen. In dem genutzten Simulationsprogramm ANSYS ist
dieses Modell zwar implementiert, allerdings nutzt es die normale Simulationszeit (TIME,X)
zur Berechnung der Dehnrate. Dadurch entstehen Probleme, wenn das auszuwertende Kriechen
nicht zum Zeitpunkt t = 0 einsetzt.
Standard bei statischen Amplituden ist das Simulieren von mindestens drei Zyklen, damit sich
der Fehlerparameter stabilisieren kann. Ausgewertet wird dann der dritte Zyklus. Wird diese
Methode mit diesem Kriechmodell durchgeführt, nimmt hierbei die Kriechdehnung über jeden
Zyklus ab, da kein Zurücksetzten der Zeit möglich ist. Ein analoges Problem tritt bei Änderung
der Biegerichtung auf, bei welchem aufgrund neuer Diffusionswege auch das primäre Kriechen
neu starten sollte. Von daher konnte die Kriechdehnung nur abschnittsweise simuliert werden.
Dazu waren für jede Lastamplitude zwei Simulationen notwendig. In beiden wurden zuerst drei
Biegezyklen rein elastisch-plastisch simuliert. Im Anschluss wurde in einer der beiden Simu-
lation der obere Biegehalbzyklus (Biegung auf +AB und zurück auf Null) und in der anderen
Simulation der untere Biegehalbzyklus (Biegung auf −AB und zurück auf Null) simuliert. Durch
separates Simulieren der beiden Halbwellen konnte das Problem des rein progressiven Zeitver-
laufs umgangen werden. Die akkumulierten Kriechdehnungen der beiden Halbwellen konnten
dann zu dem gemeinsamen Wert des Vollzyklus addiert werden. Hierbei wurde die Geschwindig-
keit der drei zeitunabhängigen plastischen Zyklen so gesetzt, dass die folgende Kriechhalbwelle,
wie im Kapitel der Materialcharakterisierung diskutiert, bei t = 1 s beginnt. Die Kriechhalbwel-
len wurden mit je acht Lastschritten nachgebildet (AB/4, AB/2, 3 ∗AB/4, AB, 3 ∗AB/4, AB/2,
AB/4, 0) bzw. (−AB/4, −AB/2, −3 ∗ AB/4, −AB, −3 ∗ AB/4, −AB/2, −AB/4, 0), wobei das
Kriechen auf jedem Schritt für 1/16 der Periodendauer simuliert wurde, da ein voller Zyklus 16
Schritte beinhaltete. Für die zeitunabhängigen elastisch-plastischen Zyklen genügten vier Last-
schritte für einen vollen Zyklus (AB, 0, -AB, 0). Um ggf. Zwischenschritte besser auswerten zu
können, wurden allerdings acht Schritte (AB/2, AB, AB/2, 0, −AB/2, −AB, −AB/2, 0) mit
jeweils fünf Zwischenschritten genutzt.
Abbildung 5.8 zeigt an einer exemplarischen Beispiellast (AB = ±2, 5 mm bei θ = 125 ◦C, f
= 1/17 Hz) die simulierten Dehnungen und die ermittelten Fehlerparameter für beide Model-
le. Zur besseren Übersicht ist nicht die volle Pfadlänge dargestellt, sondern nur die innere, d.h.
stärkere Amplitudenseite. Zur Auswertung wurden die gestrichelt dargestellten Dehnungskurven
der akkumulierten plastischen Vergleichsdehnung (nl,epeq) und akkumulierten Vergleichskriech-
dehnung (nl,creq) nach Gleichung 5.1 gemittelt (grüne und blaue Kurven), wobei die Integra-
tion aufgrund des multilinearen Charakters der Pfade als einfache Flächenberechnung erfolgte.
Zur Auswertung wurden beide Mittelwertkurven addiert (violette Kurve) und der Wert bei
acrit = 0, 2 mm abgelesen (linker Graph), bzw. der Kantenwert unter Ausnutzung der Stetigkeit
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der Kurve extrapoliert (rechter Graph). Die eingezeichnete Kurve repräsentiert die allgemeine
Vorgehensweise. Bei allen Amplituden wurde mit Hilfe des Kurvenverlaufs zwischen 50 µm und
200 µm ein virtueller Kantenwert extrapoliert. Der Kriechanteil der inelastischen Dehnung ist
mit etwa 25 % der plastischen Dehnung erwartungsgemäß hoch. Damit bestätigen sich die be-
obachteten biegefrequenzabhängigen Ausfälle der Experimente, zumal es sich im dargestellten
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Abbildung 5.8: Darstellung der simulierten Dehnungen und Ermittlung der Fehlerparameter
beider Modelle am Beispiel: AB = ±2, 5 mm bei θ = 125 ◦C, f = 1/17 Hz, innere Amplitude.
Das rechte Bild ist das gleiche Diagramm nur in logarithmischer Darstellung zur Extrapolation
des Kantenwertes, wobei sich die Darstellung auf die Mittelwertkurven beschränkt.
Ein wichtiger Aspekt der Simulation ist der initiale Stress im Aufbau. Diese Eigenspannun-
gen entstehen durch Abkühlung der bei Sintertemperatur spannungsfreien Strukturen. Wo Lote
aufgrund der hohen Kriechdehnraten als bei Raumtemperatur entspannt betrachtet werden kön-
nen und bei den klassischen TCT-Versuchen auch rasch einschwingen, ist das bei SAG nicht der
Fall. Da die Dehnraten niedrig aber dennoch signifikant sind, schwingt sich die Amplitude in den
TCT-Versuchen sehr langsam ein, wobei sowohl die Einschwingdauer als auch die Differenz zwi-
schen stabiler End- und Anfangsamplitude vom Wert der Eigenspannungen abhängen sollte. Das
Einschwingverhalten der TCT-Versuche wird noch untersucht. Für die Biegeversuche wurden die
Proben zunächst als spannungsfrei bei ihren jeweiligen Versuchstemperaturen angenommen, so
auch die in Abbildung 5.8 gezeigte Beispielsimulation bei θ = 125 ◦C. Zur Untersuchung des
Eigenspannungsverhaltens wurde diese Simulation mit einer spannungsfreien Initialtemperatur
von θ = 80 ◦C wiederholt. Dazu wurde die Probe danach in einem zusätzlichen ersten Schritt auf
θ = 125 ◦C hochgeheizt und ohne Relaxationszeit mit der Simulation der Biegeversuche begon-
nen. An der restlichen Simulation und der Auswertung wurde nichts geändert. Die resultieren
Dehnungskurven sind ebenfalls in Abbildung 5.8 (links) eingezeichnet (mit [residual σ] gekenn-
zeichnet). Um einen Unterschied zu sehen, ist schon eine hohe Vergrößerung des Diagramms
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notwendig. Lediglich bei der rosa-farbenen Kriechkurve ist ein geringfügig anderer Kurvenver-
lauf zu erkennen. Damit scheinen die Biegeversuche kaum von den Eigenspannungen abhängig
zu sein, was mehrere Gründe hat. Zum einen sind die Belastungsamplituden rein mechanisch.
Die Dehnungen, welche dazu hochgradig lokal sind, werden bei gegebener Biegeamplitude von
Substrat und Halbleiter dominiert. Damit ergibt sich mit den bilinearen Materialkurven le-
diglich eine symmetrische Verschiebung der Dehnungshysterese und die akkumulierte plastische
Dehnung über einen Zyklus bleibt gleich. Da die realen Spannungs-Dehnungs-Kurven im verwen-
deten Dehnungsbereich nicht ganz linear sind, ergibt sich hierbei naturgemäß ein kleiner Fehler.
Dieser sollte aber gering sein, da die Eigenspannungen aufgrund des kleinen Temperaturhubes
klein sind. Die kleine Abweichung der Kriechkurven kommt durch die nichtlineare Spannungs-
abhängigkeit des primären Kriechens zustande, wodurch sich, im Gegensatz zu den bilinearen
Dehnungskurven, eine asymmetrische Verschiebung ergibt. Die Abweichung bei Nutzung der
Ramberg-Osgood-Modelle liegt in einem ähnlichen Bereich (≈ 5 %).
Tabelle 5.3: Finale Testmatrix der Biegeproben mit simulierten Fehlerparametern beider Mo-
delle.
Regime f = 1/52 Hz bei θ = 125 ◦C f = 1/17 Hz bei θ = 125 ◦C
Amplitude 2 mm 2, 5 mm 3 mm 2 mm 2, 5 mm 3 mm
Rissfront In Out In Out In Out In Out In Out In Out
ε¯a(200µm)[%] - - 1,58 1,42 1,90 1,86 0,52 0,42 0,84 0,69 1,18 0,98
ε¯a(extr.)[%] - - 2,50 2,10 3,00 2,60 1,30 1,10 1,75 1,55 2,40 2,00
Regime f = 1 Hz bei θ = 125 ◦C f = 1 Hz bei θ = 100 ◦C
Amplitude 2 mm 2, 5 mm 3 mm 2 mm 2, 5 mm 3 mm
Rissfront In Out In Out In Out In Out In Out In Out
ε¯a(200µm)[%] 0,34 0,25 0,62 0,52 - - 0,24 0,17 0,45 0,35 0,67 0,54
ε¯a(extr.)[%] 1,00 0,88 1,50 1,30 - - 0,81 0,68 1,20 1,00 1,60 1,30
Regime f = 1 Hz bei θ = 80 ◦C f = 1 Hz bei θ = 60 ◦C
Amplitude 2 mm 2, 5 mm 3 mm 2 mm 2, 5 mm 3 mm
Rissfront In Out In Out In Out In Out In Out In Out
ε¯a(200µm)[%] 0,19 0,14 0,35 0,27 0,52 0,42 0,14 0,10 0,27 0,21 0,42 0,33
ε¯a(extr.)[%] 0,67 0,57 0,91 0,76 1,25 1,05 0,55 0,48 0,80 0,66 1,10 0,95
Regime f = 1 Hz bei θ = 22 ◦C
Amplitude 2 mm 2, 5 mm 3 mm
Rissfront In Out In Out In Out
ε¯a(200µm)[%] 0,06 0,04 0,13 0,09 0,23 0,17
ε¯a(extr.)[%] 0,31 0,26 0,55 0,42 0,71 0,60
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Aufgrund der ermittelten Kriechdehnraten bei Raumtemperatur kann davon ausgegangen wer-
den, dass innerhalb einiger Wochen die Eigenspannungen nach dem Sintern stark abfallen. Da-
durch ist die Annahme eines bei θ = 80 ◦C spannungsfreien Aufbaus ein guter Orientierungswert,
was den geringen Temperaturhub (und somit die geringen Eigenspannungen) zu den genutzten
Temperaturen des Biegeversuchs begründet. Durch die isotherme Natur der Biegeversuche wird
nach kurzer Akklimatisierungszeit vor Beginn der Experimente die reale Abweichung noch wei-
ter sinken. Kann die Anzahl der SAM-Unterbrechungen auf ein Minimum reduziert werden,
ist die Lastamplitude der Biegeversuche von den Eigenspannungen nahezu unabhängig. Tabel-
le 5.3 zeigt die vollständige Übersicht aller aus der Simulation ermittelten Fehlerparameter der
Biegeproben beider Modelle. Deutlich zu sehen ist die enorme Bandbreite der Lastamplituden,
was sich bereits in den Lastspielzahlen der Experimente zeigte. Auch die unterschiedlich starke
Abnahme der Fehlerparameter beider Modelle hinunter zu kleineren Amplituden ist auffällig.
Die ursprüngliche Annahme einer Änderung der Kurvenform durch unterschiedlich starke Abfla-
chung der Kanten und Innenbereiche scheint sich zu bestätigen. Dadurch ist eine Diskussion über
die Wertigkeit der Modelle umso wichtiger. Diese erfolgt nach Einbeziehung der TCT-Ergebnisse.
Simulation des TCT-Experiments
In vielerlei Hinsicht schwieriger ist die Quantifizierung des Fehlerparameters des TCT-Versuchs.
Der erste hier zu nennende Punkt betrifft das resultierende Dehnungsfeld und damit die Aus-
wertung der Simulation. Vergleicht man dieses (5.5) mit dem des Biegeversuchs (5.4), zeigt sich,
dass die Auswertung schon allein aufgrund nicht eindeutig lokalisierbarer ROI problematischer
ist. Fest stand zu Beginn, den Auswertepfad näher an die Chip-Grenzfläche zu verlegen, da die
Risse dort gehäuft auftreten, wie die Schliffe zeigten. Drei weitere wichtige Punkte, welche die
Simulation selbst betreffen, sind:
• Nutzung aller drei inelastischer Dehnungsanteile: Im Gegensatz zu den isothermen
Biegeversuchen, bei welchen eine (mit einer geeigneten Dehnrate ermittelte) Spannungs-
Dehnungs-Kurve zur Simulation des Fehlerparameters genügt, ist das bei TCT-Versuchen
weit schwieriger. Neben der plastischen Dehnung und dem primären Kriechen an den
Abkühl- und Aufheizflanken ist auch das sekundäre Kriechen während der Verweildauer
der Probe in der Hochtemperaturkammer relevant.
• Schwer bestimmbare Lastamplituden durch nichtlineare T-Flanken: Das Abküh-
len und Aufheizen an den T-Flanken beim Wechsel des Probenkorbes zwischen den beiden
Kammern geht nicht instantan vonstatten. Das primäre Kriechen ist naturgemäß stark
zeitabhängig, so dass die Flankenzeiten genau bestimmt werden müssten, soll der Fehler-
parameter exakt berechnet werden. Die starke Asymmetrie zwischen Heiz- und Kühlflanke,
analog der Lade- und Entladekurven eines Kondensators, erschwert zum einen die Modellie-
rung der Lastschritte und schränkt auch die Nutzbarkeit von Spannungs-Dehnungs-Kurven
ein, welche bereits den entsprechenden Anteil des primären Kriechens beinhalten.
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• Hoher Einfluss der Eigenspannungen: Aufgrund der asymmetrischen Lastamplituden,
der direkten Kopplung zwischen Last und Spannungen im Aufbau und den zusätzlichen
Kriechanteilen an den Flanken durch die T-Wechsel, sind die Fehlerparameter der TCT-
Versuchen prinzipiell stark von den Eigenspannungen abhängig. Daher ist diesbezüglich
eine genauere Untersuchung als bei den ITBT-Versuchen notwendig.
In der Literatur werden die Simulationen im Allgemeinen durch Fokussierung auf einzelne in-
elastische Dehnungsanteile stark vereinfacht. Sowohl durch den bereits diskutierten Ansatz, die
inelastische Dehnung oberhalb einer Grenztemperatur nur durch das sekundäre Kriechen auszu-
drücken [4], als auch durch die ausschließliche Verwendung der plastischen Dehnung [14] reduziert
sich gleichzeitig die Abhängigkeit des Fehlerparameters von den Flanken. Neben einer Unterbe-
wertung des Fehlerparameters durch das fehlende primäre Kriechen werden damit auch Probleme
mit einer langen Einschwingphase des Fehlerparameters nicht erkannt, sollten diese auftreten. Im
Rahmen einer Technologieentwicklung sind derartige Ansätze zweckmäßig. Zum Vergleich mit
dem Biegeversuch muss der Fehlerparameter des TCT-Referenztest allerdings möglichst genau
bestimmt werden. Allerdings ist mit den gegebenen Materialdaten, den Materialmodellen, den
nicht gemessenen Eigenspannungen und der fehlenden Zeitkonstanten der T-Wechsel im Ofen
eine exakte Berechnung des Fehlerparameters - soweit es die Theorie unter optimalen Bedingun-
gen zulassen würde - nicht möglich. Daher muss der Bereich des vermuteten Fehlerparameters
durch vergleichende Simulationen maximal eingegrenzt werden.
Simuliert werden sollte dabei nur der L-Zyklus (θ = −65 ◦C <-> 150 ◦C, 30 min / 30 min),
da nur dieser in Auswertung der Experimente auch Verwendung fand. Um den drei genannten
Punkten Rechnung zu tragen, werden die Simulationen wie folgt durchgeführt:
• Die inelastische Dehnung wird durch Superposition von plastischer Dehnung und sekun-
därer Kriechdehnung berechnet. Dabei werden primär die Materialdaten der langsam ge-
zogenen (Vmin) Zugproben genutzt, welche das primäre Kriechen mit abbilden. Dadurch
sind alle drei inelastischen Dehnungsanteile repräsentiert.
• Da diese Zugproben doch sehr langsam gezogenen wurden, wird das primäre Kriechen
vor allem im Bereich der hohen Temperaturen (und besonders an der schnelleren Abkühl-
flanke) eher überbewertet. Dadurch kann allerdings die Obergrenze des Fehlerparameters
bestimmt werden.
• Zur Bestimmung der Untergrenze des Fehlerparameters wird diese Simulation mit den
elastisch-plastischen Daten der Vmax-Zugproben wiederholt, in welchen nahezu kein pri-
märes Kriechen enthalten ist. Da in diesen beiden Simulationen das primäre Kriechen
durch eine instantane Plastizität ausgedrückt wurde, werden die simulierten Zeitfenster
an den Flanken relativ unbedeutend und es kommt kein zweiter Parameter mehr hin-
zu. Dadurch kann die Amplitude des stabilen Fehlerparameters recht genau zwischen den
beiden Simulationswerten eingrenzt werden.
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• In beiden Simulation wurde ein eingeschwungener Zustand angenommen. Daher wurde
die spannungsfreie Initialtemperatur auf θ = 150 ◦C gesetzt und die erste stabile Am-
plitude der Simulationen ausgewertet. Um den Einfluss der Eigenspannungen zu unter-
suchen, wurden weitere Simulation bei verschiedenen Initialtemperaturen durchgeführt.
Da das Einschwingen von den Abkühl- und Aufheizzeiten der Probe abhängt, wurden
diese Simulationen nur mit den elastisch-plastischen Daten der langsam gezogenen Probe
durchgeführt. Die jeweiligen Zeiten wurden auf feste, abgeschätzte Werte gesetzt.
• Die SAG-Materialdaten unterhalb von Raumtemperatur sind unbekannt. Die plastische
Dehnung in diesem Bereich ist zwar gering, aber aufgrund der großen Entfernung von
der Gleichgewichtstemperatur und der entsprechend hohen Spannungen nicht gänzlich un-
bedeutend. Beide Extreme, das Vernachlässigen der plastischen Dehnung unterhalb von
Raumtemperatur und die Nutzung der 22 ◦C-Kurve für den gesamten Niedrigtemperatur-
bereich, sind zu vermeiden. Daher wurden zum einen die 22 ◦C-Daten genutzt, wobei zum
anderen die Untergrenze der Simulationstemperatur auf θ = −40 ◦C beschränkt wurde,
was eine zweckmäßige Annäherung an die reale Amplitude bedeutet. Da selbst die 22 ◦C-
Kurve noch eine kleine Dehnratenabhängigkeit zeigte, wird durch diese Vereinfachung die
Plastizität des Niedrigtemperaturbereichs wahrscheinlich immer noch eher über- als un-
terbewertet werden. Das wird besonders für den Fehlerparameter der Vmin-Kurven gelten,
was hierbei dessen vorgesehenen Zweck als Obergrenze stützt.
Insgesamt wurden 16 Zwischenschritte beim Aufheizen / Abkühlen im Kriechbereich (zwischen
θ = 22 ◦C und 150 ◦C) durchgeführt. Nach jedem elastisch-plastischen Lastschritt wurde das
Kriechen für t = 16 s beim Aufheizen und t = 4 s beim Abkühlen zugeschaltet, so dass sich die
Probe in etwa vier Minuten von Raumtemperatur auf θ = 150 ◦C im Schockofen aufheizt und
in etwa einer Minute abkühlt. Die Belastung von Raumtemperatur auf θ = −40 ◦C und zurück
erfolgte rein elastisch-plastisch und damit instantan. Genutzt wurden alle sechs zur Verfügung
stehenden elastisch-plastischen bkin-Kurven. Bei θ = 150 ◦C wurde die Probe für t = 26 min
(30 min - Rampe) kriechen gelassen, bei θ = −40 ◦C nicht. Als Startpunkt wurde zunächst der
idealisiert eingeschwungene Zustand angenommen (spannungsfrei bei θ = 150 ◦C, keine Abküh-
lung vom Sintern simuliert). Da in dieser Simulation das sekundäre Kriechmodell genutzt wurde,
konnten auch mehrere Zyklen simuliert werden.
Abbildung 5.9 zeigt den so aufgenommenen Dehnungsverlauf des genutzten L-Zyklus der TCT-
Versuche analog Abbildung 5.8 der ITBT-Experimente. Genutzt wurde der zwanzigste Zyklus,
wobei dieser auch noch nicht vollständig stabil war, worauf im Folgenden noch im Detail ein-
gegangen wird. Auffälligster Unterschied ist die geringfügig andere Kurvenform, wobei sich der
Maximalwert der Dehnung nicht direkt an der Kante befindet. Des Weiteren bestätigt sich die
Vermutung, dass es während der T-Wechsel kaum zu sekundärem Kriechen kommt, falls die
Probe bei der Temperatur der heißen Kammer als anfänglich spannungsfrei gesetzt wird. Dann
findet aufgrund des entspannten Zustandes in den 26 min in der Hochtemperaturkammer auch
kaum Kriechen statt.
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Abbildung 5.9: Extrapolation der Fehlerparameter beider Modelle des TCT-Versuchs (L-Zyklus).
Das rechte Bild ist das gleiche Diagramm nur in logarithmischer Darstellung zur Extrapolation
des Kantenwertes, wobei sich die Darstellung auf die beiden Mittelwertkurven beschränkt.
In der Praxis wird die Dehnungsamplitude - je nach Eigenspannung - zu Beginn des TCT-
Versuchs größer sein. Analog der ITBT-Proben baut sich die Eigenspannung in den Proben im
Verlauf von Wochen und Monaten nach dem Sintern langsam ab. Qualitative Testsimulationen
mit den θ = 22 ◦C-Kriechdaten zeigten, dass sich selbst bei Raumtemperatur die Spannungen
innerhalb von sechs bis acht Monaten auf etwa σ = |10| MPa verringern. Es ist daher zwingend
notwendig, den Einfluss der Eigenspannungen auf den Fehlerparameter festzustellen. Daher wur-
den zusätzlich Simulationen des L-Zyklus von vier verschiedenen Ausgangszuständen durchge-
führt, um deren jeweiliges Einschwingverhalten feststellen zu können. Dazu wurden mit jedem
der Initialzustände N = 20 TCT-Zyklen simuliert. In den ersten beiden Fällen wurde die Probe
initial als bei θ = 80 ◦C bzw. θ = 100 ◦C spannungsfrei angenommen, was den Initialzustand bei
einer nach dem Sintern gelagerten Probe widerspiegelt. In einer weiteren Simulation wurde die
Probe ausgehend von einer Initialtemperatur von θ = 200 ◦C für 100 Tage bei Raumtemperatur
kriechen gelassen. Dies dient dem Vergleich mit den beiden erstgenannten „theoretischen Zu-
ständen“. Die 70 K Differenz der Initial- zur realen Sintertemperatur sollen den Spannungsabbau
bei höheren Temperaturen unmittelbar nach dem Sintern repräsentieren. Die Kriechzeit von 100
Tagen kommt dem realen Lagern vor Beginn der TCT-Versuche nahe. Zuletzt wurde noch die
erwartete stationäre Amplitude (σ = 0 bei θ = 150 ◦C) simuliert. Für alle diese Simulationen
wurden - wie beschrieben - die elastisch-plastischen Daten der Vmin-Kurven verwendet.
Abbildung 5.10 zeigt den Verlauf der Fehlerparameter des Mittelwertmodells der verschiedenen
Testsimulationen über die ersten 20 Zyklen (der erste wird nicht betrachtet). Die vermutete
Asymptote ist zum Vergleich ebenfalls eingetragen. Der enorme Einfluss des Initialzustandes
auf den Fehlerparameter ist ebenso deutlich zu sehen, wie die relativ lange Einschwingzeit.
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Das Einschwingen geschieht dabei primär durch Kriechen bei Maximaltemperatur in der obe-
ren Kammer. Es ist auch ein eindeutiger Trend gegeben. Je mehr Zeit zwischen Sintern und
Beginn des Experimentes verstrichen ist, desto niedriger ist die Gleichgewichtstemperatur der
Spannung, wodurch sich der Charakter der Belastung mehr von Schwelllast zur Wechsellast ent-
wickelt und die inelastische Dehnung ansteigt. Dadurch nimmt die Größe des Fehlerparameters
mit steigender Totzeit (t0) zu. Zusätzlich deutet sich eine gemeinsame Asymptote an, was auch
den Erwartungen entspricht. Jede Abweichung vom eingeschwungenen Zustand führt zu einer
verstärkten kriechbedingten Relaxation in der Hochtemperaturkammer und damit wieder zu
einer Annäherung an eben diesen Zustand. Generell ist die Stabilisierungsgeschwindigkeit der
Amplitude bei gegebenen Temperaturhub maßgeblich von der inelastischen Dehnung an den
Flanken abhängig. Werden die dortigen Zeitfenster verkürzt oder das primäre Kriechen (durch
Nutzung der schnell gezogenen Zugproben) weggelassen, erfolgt der Einschwingprozess schneller.
Dies zeigt die rosa-farbige Kurve, welche analog der blauen initial als bei θ = 80 ◦C spannungsfrei
betrachtet wurde. Im Unterschied zu dieser wurden die Kriechzeiten bei jedem Zwischenschritt
an den Flanken um 50 % erhöht. Das führt zu einem verlangsamten Einschwingen, was in der
Praxis noch stärker ausgeprägt sein sollte, da in der Simulation nur das sekundäre Kriechen von






















Abbildung 5.10: Verlauf des Fehlerparameters nach dem Mittelwertmodell in der transienten
Phase bei fünf verschiedenen Initialzuständen. Die Abweichung bei modifiziertem Initialzustand
ist sehr groß, gleiches gilt für die Dauer des Einschwingens. Es scheint aber eine gemeinsame
Asymptote zu geben.
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Auffällig ist die braun markierte Kurve in Abbildung 5.10, welche etwas schneller als erwartet
einschwingt. Diese Kurve beinhaltet ein simuliertes Abkühlverhalten beginnend von einer hohen
Gleichgewichtstemperatur. Die anderen Kurven stellen idealisierte Zustände dar, die real nicht
auftreten, da sich nach dem Abkühlen die Spannungen unterschiedlich stark abbauen. So sorgen
im konkreten Beispiel die verbleibenden Restspannungen im inneren der Probe dafür, dass sich
- nach Abbau der dominanten Spannungen am Probenrand durch Kriechen in der Hochtempe-
raturkammer - die Amplitude schneller stabilisiert. In diesem Fall sollte der stabile Wert bereits
etwas früher erreicht werden. Diese Kurve liegt dem vermuteten Stabilisierungsverhalten der
ermüdeten TCT-Proben am nächsten.
Als Ergebnis dieser Untersuchung kann festgehalten werden, dass aufgrund des Einschwingens
kein statischer Fehlerparameter für den TCT-Referenztest genannt werden kann. Dies gilt beson-
ders aufgrund der regelmäßigen SAM-Pausen. In dieser Arbeit dauerten diese Unterbrechungen
durchaus einige Wochen, da die SAM-Anlage gewartet oder die Öfen belegt waren. Eine Gleich-
gewichtstemperatur von deutlich unterhalb von θ = 150 ◦C nach den Pausen ist hier daher
durchaus realistisch. Dadurch ergeben sich Fragen der Schadensakkumulation, welche besonders
bei SAG noch gänzlich ungeklärt sind. Die Schwierigkeiten, welche sich durch die zwingende
Nutzung des primären Kriechens ergeben, auch wenn es nur in Kopplung mit der plastischen
Verformung geschieht, kommen noch dazu.
5.5 Entwurf des Lebensdauermodells und Diskussion
Im folgenden Abschnitt werden die Lebensdauermodelle nach beiden Ansätzen aufgestellt und
diskutiert. Für den FIT des Modells werden ausschließlich die Daten, welche aus den ITBT-
Versuchen gewonnen wurden, genutzt. Neben einer Diskussion der Modelle an sich wird ebenfalls
untersucht, wie gut diese den Ausfall des TCT-Referenzversuches vorhersagen. Für die Modelle
wird das Coffin-Manson-Modell nach Gleichung 2.20 verwendet.
5.5.1 Das Lebensdauermodell nach dem Mittelwertansatz
Abbildung 5.11 zeigt dabei zunächst das Lebensdauermodell unter Verwendung des Literaturan-
satzes (Mittelwertmodell). Die Datenpunkte der ITBT-Versuche sind je nach Lastregime (Tem-
peratur und Biegefrequenz) farblich gekennzeichnet. Generell scheinen die einzelnen Lastam-
plituden der erwarteten Potenzfunktion zu folgen, wobei der Exponent zu u = 0, 55 und der
Vorfaktor zu ε′f = 29, 8 berechnet wurde. Ein Vergleich des Vorfaktors als Absolutwert ist auf-
grund des lokalen Fehlerkriteriums und der individuellen Fehlerparameter (Z-Position des Pfades
in der SAG Schicht, volle / halbe Amplitude) schwierig, wobei die Anzahl der Vergleichslite-
ratur auch begrenzt ist. Es existieren aktuell keine Standards zur Erstellung von physikalisch
motivierten Lebensdauermodellen. Ein Vergleich ist noch am ehesten über die Risswachstumsge-
schwindigkeit möglich, wodurch zumindest das Fehlerkriterium normiert wird. Dieser Vergleich
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Abbildung 5.11: Darstellung des finalen Lebensdauermodells mit Hilfe des Mittelwertansatzes.
Die einzelnen Lastregime der ITBT-Versuche (Temperatur und Biegefrequenz) sind farblich
gekennzeichnet. Zusätzlich sind mehrere Werte des TCT-L-Zyklus eingezeichnet, welche den
erwarteten Bereich der Amplitude eingrenzen.
Der Exponent, welcher die Zunahme der Lebensdauer bei abnehmender Last beschreibt, stellt
den wichtigeren Vergleichswert dar. Dieser ist von den getroffenen Definitionen weitgehend un-
abhängig, sofern die Fehlerparameter ihre Grundvoraussetzung der linearen Schadensproportio-
nalität erfüllen. Die Nutzung der halben oder ganzen Dehnungsamplitude über einen Zyklus
oder die Messung des Dehnungspfades ein oder zwei Elemente von der Grenzfläche entfernt, än-
dert dabei an der Proportionalität nichts. Mittelwertbildungen oder Extrapolation können diese
dagegen ändern, weswegen entsprechende Modelle dabei kritisch zu hinterfragen sind. Wenn
zwei Lebensdauermodelle aus denselben Daten aber mit verschiedenen Fehlerparametern un-
terschiedliche Exponenten haben, ist die Wahrscheinlichkeit hoch, dass die Schadensproportio-
nalität bei mindestens einem der Fehlerparameter nicht voll gegeben ist. Der hier ermittelte
Exponent von u = 0, 55 liegt dabei im erwarteten Bereich, welcher typischerweise zwischen
u = 0, 4 und u = 0, 73 liegt [49], wobei bei Loten u ≤ 0, 5 erwartet werden kann [52, 73].
Auch wenn die Kurve auf dem ersten Blick sehr gut aussieht, ist eine gewisse Probenstreuung
136 Kapitel 5 FEM-Simulationen und Entwurf des Lebensdauermodells
zu erkennen, welche der Probenqualität und der generell schwierigen Reproduzierbarkeit von
Sinterstrukturen geschuldet ist. Auffällig ist der Versatz der (roten) Datenpunkte der Proben
vom Rest der Kurve, welche bei θ = 125 ◦C und f = 1/52 Hz ermüdet wurden. Diese beinhal-
ten einen hohen Kriechanteil in der inelastischen Dehnung, wobei dieser nach Tabelle 5.1 über
die Vmin-Spannungs-Dehnungs-Kurven ausgedrückt wird. Der zunehmende Kriechanteil flacht
das Tangentenmodul der Spannungs-Dehnungs-Kurve ab. Bei den nahezu dehnungsgesteuerten
Biegeversuchen treten damit auch weiter im Probeninneren inelastische Dehnungsanteile auf,
wodurch sich die Dehnungskurve von der Kante ausgehend ebenfalls abflacht. Dadurch kommt
es zu der (in Abbildung 5.3) gezeigten Verzerrung bzw, Fehlbewertung des Fehlerparameters
mit diesem Ansatz. Der Vergleich mit dem Extrapolationsmodell bleibt hier abzuwarten. Dessen
ungeachtet zeigt sich das Modell insgesamt als durchaus tauglich. Einen Bereich von Nf = 150
bis Nf = 150.000 Zyklen bei einer Dehnungsbandbreite von zwei Größenordnungen abzudecken,
ist beachtlich und stützt die hohe Verbreitung dieses Modells in der kontinuumsmechanischen
Zuverlässigkeitsmodellierung.
Ebenso wurde die Vorhersage des Ausfalls der TCT-Proben im L-Zyklus untersucht, wobei die
Bandbreite des Fehlerparameters von besonderem Interesse ist. Daher wurden drei Punkte in
das Modell eingetragen, um den Erwartungsbereich des Fehlerparameters zu markieren. Ein
erneuter Blick auf Abbildung 5.10 zeigt, die Gleichgewichtstemperatur liegt vermutlich knapp
unterhalb von θ = 150 ◦C, da sich die Kurve, welche als initial bei θ = 150 ◦C spannungsfrei
angenommen wurde, am schnellsten stabilisiert. Der letzte (N = 20) Wert dieser Kurve liegt
damit der vermuteten Asymptote und damit dem stabilen Fehlerparameter der TCT-Versuche
am nächsten. Daher wurde dieser Wert in das Lebensdauermodell eingetragen. Da bei dieser
Simulation (wie auch bei den anderen gezeigten) die Vmin-Kurven genutzt wurden, wurde diese
Simulation mit den Vmax-Kurven wiederholt und der Wert ebenfalls eingezeichnet. Diese bei-
den Werte markieren den Bereich (graues Oval), in welchem der stabilisierte Fehlerparameter
vermutet wird, einmal mit überbewerteten primären Kriechen und einmal mit unterbewerteten.
Hierbei kann allerdings angenommen werden, dass der reale Wert näher an der Obergrenze liegt.
Da aufgrund der langen Totzeit zwischen den einzelnen Lastperioden im Ofen davon ausgegan-
gen wird, dass der T-Wechsel bei einer Gleichgewichtstemperatur von deutlich unterhalb von θ
= 150 ◦C begann, wurde die braune Kurve (σ = 0 bei θ = 200 ◦C -> Kriechen für 100 Tage
bei θ = 22 ◦C) aus Abbildung 5.10 für das vermutliche Einschwingen herangezogen. Als Orien-
tierungswert eines mutmaßlichen Startpunktes der Langzeitstabilisierung des Fehlerparameters
wurde zusätzlich der Wert des zwanzigsten Zyklus (N = 20) dieser Kurve in das Lebensdauermo-
dell eingetragen. Ausgehend von diesem schwingt sich der Fehlerparameter zu der vermuteten
Asymptote ein (dunkelgraues Oval). Aufgrund dieses Stabilisierungsvorganges wird die effektive
Gesamtamplitude ausgehend vom oben beschriebenen Asymptotenwerts etwas nach oben ver-
schoben und liegt vermutlich auf Höhe des mittleren der drei Werte (orangene Raute). Die finale
(effektive) Amplitude liegt daher geringfügig oberhalb des vom Modell vorhergesagten Wertes.
Auch wenn sich die Amplitude unter den gegebenen Umständen nicht weiter eingrenzen lässt,
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ist das eine sehr gute Übereinstimmung für einen Referenztest.
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Abbildung 5.12: Darstellung des finalen Lebensdauermodells mit Hilfe des Extrapolationsansat-
zes. Die einzelnen Lastregime der ITBT-Versuche (Temperatur und Biegefrequenz) sind farblich
gekennzeichnet. Zusätzlich sind mehrere Werte des TCT-L-Zyklus eingezeichnet, welche den
erwarteten Bereich der Amplitude eingrenzen.
Abbildung 5.12 zeigt das ermittelte Modell nach dem Extrapolationsansatz. Die roten (f = 1/52
Hz) Werte passen jetzt deutlich besser zum Rest des Diagramms. Ebenso fällt die Verkleinerung
des Exponenten auf etwa u = 0, 35 auf. Dieser Wert liegt zwar an der Untergrenze des erwarte-
ten Bereichs [49], allerdings traten bei vorangegangen Biegeversuchen diese durchaus auf [131].
Durch Änderung des Exponenten sind die Fehlerparameter der beiden Modelle nicht vollständig
linear aneinandergekoppelt, womit die Pfade nach Abbildung 5.8 ihre qualitative Form über die
Amplituden ändern und die arithmetische Mittelwertbildung des Modells nicht mehr sinnvoll ist.
In diesem Fall sollte aufgrund der diskutierten physikalischen Motivation die Schadensproportio-
nalität des Extrapolationsmodells als höher eingeschätzt und dem Modell den Vorzug gegeben
werden, was sich auch mit dem qualitativ besseren Erscheinungsbild der Kurve deckt.
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Die den erwarteten Bereich des TCT-Fehlerparameters markierenden drei Punkte wurden ana-
log dem Mittelwertmodell eingefügt. Dabei wird mit diesem Modell sogar genau der erwartete
Wert auf Höhe des mittleren der drei Punkte (orangene Raute) vorhergesagt. Allerdings ist
hier Vorsicht geboten. Es können sich auch komplementäre Effekte kompensieren. So sorgen die
diffuseren Brüche bei den TCT-Versuchen für eine gewisse Verzögerung der lateralen Rissaus-
breitung, so dass das Modell den Ausfall etwas zu früh vorhersagen sollte bzw. die effektive
Amplitude größer sein müsste. Auf der anderen Seite tritt bei den TCT-Versuchen an der Sub-
stratgrenzfläche ein weiteres Maximum auf und die Bereiche hoher inelastischer Dehnung sind
laut Simulation generell größer und diffuser, so dass der Fehlerparameter hier ebenfalls etwas
unterbewertet wurde. Diese Effekte könnten sich dabei durchaus kompensieren. Dennoch, auch
wenn weitere detaillierte Untersuchungen notwendig sind, ist das ein hervorragendes Resultat.
Zusätzlich zur besseren Vorhersage ist auch der Abstand zwischen den drei Punkten geringer,
womit sich der Eindruck einer Verzerrung der Daten des vorherigen Mittelwertmodells, bei Ände-
rung der Materialdaten bzw. inelastischen Dehnungskomponenten, zu bestätigen scheint. Damit
bestätigt sich das Extrapolationsmodell als der bessere Ansatz, wobei gleichzeitig die prinzipielle
Nutzbarkeit des Mittelwertmodells der Literatur als validiert betrachtet werden kann.
5.5.3 Darstellung der Risswachstumsgeschwindigkeiten
Neben den dargebotenen Lebensdauermodellen ist auch die Darstellung der Risswachstumsge-
schwindigkeit als Funktion des Fehlerparameters üblich. Hierzu wird aus den Risswachstums-
diagrammen (vgl. Abbildung 4.33) der Kurvenanstieg ermittelt und an Stelle der Lastspielzahl
verwendet. Diese Darstellung bietet sich besonders bei Loten an, da so das Lebensdauermodell
ohne die anrissfreien Zeiten dargestellt werden kann [77]. In den Experimenten dieser Arbeit
wurden nur sporadisch kleine anrissfreie Zeiten festgestellt, welche vermutlich auf die unter-
schiedlichen Startpunkte der Risse zurückzuführen sind. Daher kann (zumindest in erster Nähe-
rung) ein rein lineares Risswachstum angenommen und die Risswachstumskurven direkt aus den
Lebensdauermodellen berechnet werden. Abbildung 5.13 zeigt die Risswachstumskurven beider
Modelle, wobei die Farbkodierung der Punkte analog der Lebensdauerkurven [ 5.12 und 5.11] gilt.
Ein Literaturvergleich der Risswachstumsgeschwindigkeit ist erneut nur mit dem Mittelwert-
modell sinnvoll, da nur dieses aktuell in der Literatur Verwendung findet. Dazu erlauben die
verschiedenen Qualitäten der Simulationen und der Materialdaten häufig nur eine grobe Gegen-
überstellung. Der Dehnungsexponent von u = 1, 7 liegt dabei recht nahe am Vergleichswert von
u = 1, 2 einer Vorgängerarbeit [4]. Auch der Vorfaktor liegt in der gleichen Größenordnung. Das
Literaturmodell wurde durch eine höhere TCT-Amplitude (θ = −40 ◦C <-> 200 ◦C) mit einer
anderen Chip-Geometrie erstellt, wobei mehrere Lastpunkte durch unterschiedliche BLT-Dicken
generiert wurden. Der Sinterprozess und die Porosität waren ähnlich (θ = 200 ◦C, p = 20 MPa,
t = 2 min, P = 15 %). Die Simulation wurde mit der angesprochenen Vereinfachung (oberhalb
θ = 80 ◦C: nur sek. Kriechen, darunter elastisch-plastisch) durchgeführt, daher ist der Vergleich
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Abbildung 5.13: Darstellung der gemittelten Risswachstumsgeschwindigkeiten [(a) Mittelwert-
modell und (b) Extrapolationsmodell].
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Kapitel 6
Zusammenfassung und Ausblick
Ziel dieser Arbeit war die Beschleunigungsmöglichkeit von Zuverlässigkeitsexperimenten metal-
lischer Verbindungsschichten durch Biegeversuche zu untersuchen. Dies geschah am Beispiel des
aktuell intensiv untersuchten Werkstoffs des Sintersilbers. Die Vorstellung der aktuellen Ermü-
dungsmethoden zeigte, dass diese schwerwiegende Nachteile, wie einen enormen Zeitbedarf oder
die Notwendigkeit aktiver und gebondeter Bauteile, haben. Die Notwendigkeit der Entwicklung
einer neuen Methode, welche die Ermüdungsexperimente schneller, mit vereinfachten Aufbau-
ten und besser fehlerphysikalisch auswertbar ermöglicht, konnte dadurch als gegeben betrachtet
werden.
6.1 Zusammenfassung und Diskussion der Ergebnisse
Alle notwendigen Schritte zur Lebensdauermodellierung wie der Probenentwurf, die Ermüdungs-
tests, die Fehleranalytik (SAM und Schliffe) und die Simulation der Fehlerparameter wurden
parallel für die TCT und ITBT-Versuche durchgeführt, dabei zeigte sich das konsistente Bild
einer deutlichen Überlegenheit der Biegeversuche. Die dabei erzielten Erkenntnisse können wie
folgt zusammengefasst werden:
• starke Beschleunigung der Versuche: Hauptvorteil ist die enorme Beschleunigung der
Ermüdungsexperimente. Die 4000− 5000 Zyklen im TCT-Versuch, welche rund ein halbes
Jahr in Anspruch nehmen, können durch die Biegeversuche in wenig mehr als einer Stunde
durchgeführt werden, wobei in beiden Fällen die physikalischen Schädigungsmechanismen
die gleichen sind. Bei der gängigen Periodendauer der TCT-Versuche von t = 1 h ergäbe
das bei einer Biegefrequenz von f = 1 Hz ein rechnerischer Beschleunigungsfaktor von
AF = 3600.
• reproduzierbares Degradationsverhalten: Die Biegeversuche haben hochgradig loka-
lisierte Spannungsfelder mit ausgeprägten Gradienten, wohingegen sich das Spannungsfeld
der TCT-Versuche als diffuser zeigte. In der Folge entsteht durch Biegung eine reprodu-
zierbare Front nahe der Substratgrenzfläche mit einem einzelnen zweidimensionalen Riss.
In den TCT-Versuchen treten auch projizierte Risse sowie Blind- und Parallelrisse auf.
Durch diese wird zum einen die Rissdetektion erschwert und zum anderen verzögert sich
der Ausfall durch den Energieabbau, was wiederum die Korrelation mit dem Fehlerpara-
meter erschwert. Auf die Streuung der Ausfälle hat der längere Rissweg keinen Einfluss,
da der Mechanismus, und damit auch der Weibull-Formfaktor, der gleiche bleibt.
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• keine komplexen Materialdaten erforderlich: Die Biegeversuche benötigen ledig-
lich elastisch-plastische Materialdaten welche mit einer, der Biegefrequenz entsprechen-
den Dehnrate / Traversengeschwindigkeit gezogen wurden. Damit kann der gewünschte
Kriechanteil mit implementiert werden, ohne die Komplexität der Materialdaten zu stei-
gern. Eine Superposition mit einem separaten Kriechmodell hat sich ebenfalls als tauglich,
aber nicht als zwingend notwendig gezeigt. Auch auf den thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten, welcher sehr genau bestimmt werden muss, kann in den Biegeversuchen verzichtet
werden.
• Reduktion der Komplexität durch Wegfall der Temperatur als Parameter:
Durch die rein mechanische Last der Biegeversuche wird die Temperatur nicht mehr als
Parameter benötigt. Es genügt daher, die Materialdaten bei einer oder mehreren Testtem-
peraturen zu ermitteln. Auf die Charakterisierung eines größeren Temperaturspektrums
kann verzichtet werden, was insbesondere in den Grenzbereichen (negative oder sehr hohe
Temperaturen) recht schwierig ist. Gleichzeitig können diese bei Bedarf auch gezielt unter
isothermen Bedingungen untersucht werden.
• minimale Eigenspannungsabhängigkeit der Fehlerparameter: Der Fehlerparame-
ter (und damit die Schadensamplitude je Zyklus) ist bei den Biegeversuchen weit weniger
von den Eigenspannungen abhängig, als das in den TCT-Experimenten der Fall ist. Da-
mit ergeben sich geringere Probleme bezüglich der Notwendigkeit von Schadensakkumu-
lationsuntersuchungen und / oder Eigenspannungsmessungen der Proben vor Beginn der
eigentlichen Experimente.
• einfache Testbedingungen und Simulationen der Fehlerparameter: Die mechani-
schen Biegeamplituden sind eindeutig definiert. Es gibt keine schwer bestimmbaren Kühl-
/ Heizflanken, welche nicht nur von der thermischen Masse der Proben und des Träger-
korbs sondern auch noch ihrer Position im Korb bzw. auf dem Leadframe abhängen. Auch
die Simulation der Biegezyklen ist viel einfacher und schneller durchgeführt. Durch varia-
ble Platzierung der Proben auf einem gemeinsamen Substrat können auch verschiedene
Amplituden gleichzeitig getestet werden.
• einstellbare Zusammensetzung der inelastischen Dehnung: Der Kriechanteil der
inelastischen Dehnung kann in den Biegeversuchen nahezu beliebig erhöht oder verringert
werden. In den TCT-versuchen ist das nur schwer möglich. Dadurch werden detaillierte
Parameterstudien erst ermöglicht. Die Validierung des primären Kriechens, welcher sich in
den Materialkurven dieser Arbeit zeigte, sowie die Korrelation mit den jeweiligen Simula-
tionen, wäre mit TCT-Versuchen kaummöglich gewesen. Durch entsprechend verlangsamte
Biegeversuche war dies problemlos möglich.
Die Korrelation der Biegeversuche mit dem TCT-Referenztest erfolgte primär qualitativ mit den
Simulationsergebnissen und den metallografischen Schliffen. Auch eine quantitative Korrelation
konnte, wenn auch nicht exakt, durchgeführt werden. Aufgrund der genannten Schwierigkeiten
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mit dem TCT-Versuch war es nur möglich, den Fehlerparameter näherungsweise einzugrenzen.
Auch der MTTF-Wert ist mit einer gewissen Unsicherheit behaftet, welchen die Weibullgraphen
nicht vollständig erfassen. Aufgrund der langsamen Experimente bestand die Notwendigkeit der
Extrapolation der Lastspielzahlen und auch aus dem diffusen Risswachstum - und der damit
verbundenen geringen Verzögerung der lateralen Rissausbreitung - ergeben sich noch Fragen.
Dessen ungeachtet erfüllt die Korrelation ihren Zweck. Der Erfolg des Hauptziels dieser Arbeit,
den TCT-Versuch durch ein besseres Experiment zu ersetzten, wird durch die vom TCT-Versuch
verursachten Korrelationsprobleme eher bestätigt.
Zusätzlich konnten weitere Erkenntnisse gewonnen werden. Die Biegeversuche bestätigen das
Vorhandensein eines signifikanten Kriechens bei SAG im Zeitbereich unter einer Minute, was
daher auch an den TCT-Flanken auftritt. Dieses sollte in zukünftigen Simulation durch ge-
eignete Modelle Berücksichtigung finden. Des Weiteren bestätigen die Lebensdauermodelle die
lineare Superposition von plastischer Dehnung und Kriechdehnung zu einem gemeinsamen Feh-
lerparameter. Die Ergebnisse der beiden zusätzlichen langsameren Biegefrequenzen, welche ein
signifikantes primäres Kriechen beinhalten, passen sehr gut zu den anderen, nahezu rein plas-
tischen Fehlerparametern der Modelle. Auch die beiden Ansätze der Implementierung des pri-
mären Kriechens zeigten sich als tauglich.
Bereits während der Technologieentwicklung zeigte sich die Tauglichkeit der Biegemethode als
hervorragender Qualitätstest, da sich die zu schwach gesinterten Proben reproduzierbar als
Frühausfall im SAM-Bild bemerkbar machten. Die Verifikation erfolgte durch FIB-Schnitte.
Zusätzlich ließen sich aus den Degradationsfronten auch Informationen über die Pastenvertei-
lung gewinnen. Bei konventionellen Qualitätstests wie dem Scherversuch ist das nicht so einfach
möglich, wobei Scherversuche auch fehleranfälliger sind.
6.2 Ausblick
Die Biegemethode hat ihren Wert zur schnellen und fehlerphysikalisch quantifizierbaren Ermü-
dung metallischer Verbindungen unter Beweis gestellt. Sollte sich in zukünftigen Untersuchungen
der bessere Eindruck des Extrapolationsmodells bestätigen, ist gegebenenfalls der Wechsel zu
bruchmechanischen Auswertungen sinnvoll. Anzustreben ist ferner eine Standardisierung des
Biegeversuchs. Mit der weiteren Verbesserung der Sintertechnik, welche zu reproduzierbareren
Strukturen führen sollte, steigen auch die Möglichkeiten einer Vergleichbarkeit von Sinterstruktu-
ren verschiedener Arbeitsgruppen untereinander und auch die Aussagekraft der Materialdaten
sollte steigen. Dazu ermöglicht diese neue Testmethode das Ermüden der Proben über einen
extrem weiten Lastbereich, was allerdings umfangreiche Materialdaten für alle interessanten
Bereiche erfordert. So werden sich wahrscheinlich die komplexen, viskoplastischen Modelle zur
Beschreibung des Materialverhaltens durchsetzen.
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Ein besonderer Ausblick bezüglich der Sintertechnik in der Leistungselektronik gilt erwartungs-
gemäß dem Kupfer-Sintern. Kupfer wird als Nachfolger bzw. Ergänzungsmaterial zu Silber ge-
handelt. Da Kupfer deutlich preiswerter als Silber ist, gehen manche Autoren davon aus, dass
das Ag-Sintern vom Kupfer weitgehend verdrängt wird. Lediglich in der Applikation der „High-
End“ bzw. Hochzuverlässigkeitsanwendungen sollte SAG noch längere Zeit dominieren [158].
Das setzt allerdings voraus, dass die Prozessierungsprobleme beherrschbar werden, welche sich
durch den erhöhten Bedarf an organischen Zusätzen ergeben. Insbesondere bei dieser Sinter-
technologie lässt sich erwarten, dass relativ viele Prozessparameter auf ihren Einfluss auf die
Zuverlässigkeit untersucht werden müssen. Da diese Versuche i.d.R. aufeinander aufbauen und
nicht immer parallel ablaufen können, wird hierfür eine beschleunigte Ermüdungsmethode zwin-






































































Abbildung 6.2: Bemaßungsskizze der Leadframes. Da die Symmetrie die dominante Größe ist,
wurde mit den sonst untypischen Maßketten bemaßt.
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MTTF Tabelle der Proben
125°C f=1/52 Hz 125°C f=1/17 Hz
2 mm 2,5 mm 3 mm 2 mm 2,5 mm 3 mm
Chip In Out In Out In Out In Out In Out In Out
1 225 85 100 900 1450 650 190 200
2 150 240 90 160 1400 2150 560 700 190 320
3 160 270 97 185 1400 2300 580 750 250 400
4 175 290 115 200 1450 2500 585 830 250 400
5 180 430 140 250 1500 2600 800 910 280 440
6 220 495 150 280 2400 2700 1050 950 310 450
7 380 500 220 350 2800 3200 1100 1780 320 510
8 420 220 3400 3300 1200 1800
MTTF 241 345 140 218 1850 2550 740 1020 260 395
alpha 272 390 157 244 2156 2741 933 1184 281 423
beta 2,5 3,5 2,9 3,1 2,6 5,4 3,7 2,5 5,1 5,2
125°C f=1Hz 100°C f=1 Hz
2 mm 2,5 mm 3 mm 2 mm 2,5 mm 3 mm
Chip In Out In Out In Out In Out In Out In Out
1 950 3100 350 980 255 150 5500 5950 1000 2000 490 500
2 1000 3300 450 1400 260 630 6400 6700 1500 2300 500 980
3 1800 3400 800 1400 6700 6900 1600 3600 600 1050
4 1850 3500 900 1500 7200 7800 2200 4000 610 1500
5 2050 3800 1200 1700 7900 8400 2900 4200 650 1600
6 3050 4050 1250 1800 8000 8800 3200 4550 690 1800
7 3500 4300 1700 2000 10500 3400 4900 820 1850
8 3750 1800 2500 12000 3500 5900 1750 1900
MTTF 2200 3700 1050 1660 7050 8450 2400 3950 750 1430
alpha 2541 3819 1195 1825 7328 9155 2711 4366 867 1556
beta 2,4 9,7 2,3 4,1 9,7 3,1 3,1 3,7 2,1 3,6
Abbildung 6.3: Tabelle der Lastspielzahlen (Nf ) Teil 1.
80°C f=1Hz 60°C f=1Hz
2 mm 2,5 mm 3 mm 2 mm 2,5 mm 3 mm
Chip In Out In Out In Out In Out In Out In Out
1 3000 7000 1300 2150 1600 900 5800 6200 4100 6250 620 1800
2 4500 7100 1700 2900 1900 2200 7800 10900 5200 6300 1600 1900
3 6000 8600 1800 3200 2000 2200 8500 11000 6000 13800 3450 2000
4 6700 10400 2100 3300 2100 2700 12000 11100 8000 15500 2800
5 8000 10700 2400 4500 2200 3500 18000 17000
6 8400 11000 3800 4650 3100 5500 18500 17500
7 10000 12400 4200 4900 3400 20000 22000
8 11800 13000 4300 5500 6000 25000 25000
MTTF 7200 10100 2650 4920 2390 2700 14000 15100 5900 10300 1850 2150
alpha 8191 10878 3055 4295 2700 3208 16366 17007 6391 11829 2200 2297
beta 3 5,6 2,6 4,1 2,2 2,1 2,4 2,7 4,4 2,8 1,7 5,3
22°C f=1Hz TCT L-Zyklus
2 mm 2,5 mm 3 mm -65°C <-> 150°C
Chip In Out In Out In Out
1 30000 50000 13000 17000 3500 15000 3600 7700
2 40000 80000 25000 21000 4500 19000 4500 8200
3 72000 119000 26000 50000 6500 20000 4600 8400
4 90000 135000 34000 62000 16500 40000 4700 9500
5 111000 140000 81000 5200 9600
6 121000 150000 90000 5600 10000
7 130000 250000 80000 7000 11000
8 7100 12000
MTTF 83000 128000 25000 52200 8000 22300 7300
alpha 95794 149229 27183 64674 10814 26582 8291
beta 2,6 2,4 3,8 2,3 2,0 2,6 3,3
Abbildung 6.4: Tabelle der Lastspielzahlen (Nf ) Teil 2.
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Die Tabellen 6.3 und 6.4 zeigen die individuellen Lastspielzahlen (Nf ) aller verwendeter Er-
müdungsproben. Zusätzlich sind für jedes Lastregime die ermittelten MTTF-Werte sowie die
Formfaktoren (β) und die charakteristischen Lebensdauern (α) der Weibullverteilungen dar-
gestellt. Die Farbe des Hintergrunds der einzelnen Spalten illustriert die Weibullgraphen, in
welchen diese dargestellt werden. Die Werte der hellgrünen Spalten sind in Abbildung 4.34 dar-
gestellt. Die dunkelgrünen, blauen und orangenen sind die Anhangkurven 6.5, 6.6 und 6.7. Rot
gekennzeichnete Proben waren Frühausfälle, zeigten atypisches Verhalten oder wurden fehlbelas-
tet. Daher wurden sie nicht verwendet. Die gelben sind noch nicht stark genug ermüdet gewesen,
um ausgewertet zu werden.
restliche Weibull-Graphen




11) 125°C @ 17s,
+-3mm, In
12) 125°C @ 52s,
+-2,5mm, Out
13) 125°C @ 17s,
+-2,5mm, In
14) 125°C @ 17s,
+-2,5mm, Out
15) 125°C @ 17s,
+-2mm, In
16) 125°C @ 1s,
+-2mm, In
17) 125°C @ 17s,
+-2mm, Out























Abbildung 6.5: Weitere Weibullgraphen der Biegeversuche.
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20) 100°C @ 1s,
+-3mm, Out
21) 100°C @ 1s,
+-2,5mm, In
22) 100°C @ 1s,
+-2,5mm, Out
23) 125°C @ 1s,
+-2mm, Out
24) 100°C @ 1s,
+-2mm, In
25) 80°C @ 1s,
+-2mm, In
26) 80°C @ 1s,
+-2mm, Out
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29) 80°C @ 1s,
+-3mm, In
30) 60°C @ 1s,
+-2,5mm, In
31) 60°C @ 1s,
+-2,5mm, Out
32) 60°C @ 1s,
+-2mm, Out
33) 22°C @ 1s,
+-2,5mm, In
34) 22°C @ 1s,
+-2,5mm, Out

















Abbildung 6.7: Weitere Weibullgraphen der Biegeversuche (3).
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1) Die Ermüdung metallischer Proben durch Temperaturwechselversuche kann mit Hilfe iso-
thermer Biegeversuche qualitativ und quantitativ nachgebildet werden, da die Fehlerme-
chanismen beider Experimente gleich sind. Daher können die schnellen Biegeversuche die
langwierigen Temperaturwechselversuche als Zuverlässigkeitsexperiment in der Aufbau-
und Verbindungstechnik ersetzten.
2) Biegeversuche ermöglichen die reproduzierbare Ermüdung von „die-attaches“, welche auf
gesintertem Silber (SAG) basieren, über einen Lastspielzahlbereich von mindestens vier
Größenordnungen allein durch Variation der Biegeamplitude, der Biegefrequenz und der
Temperatur. Parameterstudien, welche i.d.R. Monate in Anspruch nehmen, können mit
dieser Methode in wenigen Tagen durchgeführt werden.
3) Aufgrund der stark lokalisierten Scheramplituden beim Biegen treten die SAG-Risse sehr
nah an der Substratgrenzfläche auf. Die Fehleranalyse kann dadurch viel einfacher durch-
geführt werden als bei den Temperaturwechselversuchen, wo es zu projizierten Rissen und
Sekundärrissen kommen kann. Das stellt einen wesentlichen Vorteil für die physikalisch
motivierte Lebensdauermodellierung mit diesem Experiment dar.
4) Die vorgestellten Biegeversuche sind bereits ohne tiefere Materialcharakterisierung und de-
taillierte Fehleranalysen gute Qualitätstests für leistungselektronische Aufbauten, welche
zuverlässiger als Scherversuche funktionieren und bereits weitergehende technologierele-
vante Informationen (z.B.: der Porositätsverteilung in der Schicht) liefern.
5) Die verwendeten SAG-Schichten zeigen aufgrund ihrer Porosität ein ausgeprägtes inelasti-
sches Verhalten. Neben einer starken, T-abhängigen Zunahme der instantanen plastischen
Dehnung zeigt sich auch ein ausgeprägtes Kriechverhalten. Beide Mechanismen sind indi-
viduell ausgeprägt genug, um weitgehend unabhängig voneinander mathematisch beschrie-
ben werden zu können.
6) Der hohe Spannungsexponent des Kriechmodells impliziert Matrixkriechen als dominanten
Kriechmechanismus im betrachteten Temperatur- und Spannungsbereich. Da sich dieser
Mechanismus mit der instantanen Plastizität überlagert, ist die Superposition beider Grö-
ßen zu einem gemeinsamen Fehlerparameter möglich und auch notwendig.
7) Im betrachteten Temperaturbereich von θ ≤ 125 ◦C dauert die Gleichgewichtsbildung
zwischen Erholung und Verfestigung sehr lange, was in den niedrigen homologen Tem-
peraturen begründet liegt. Die Folge ist ein großer Zeitraum, in welchem das primäre
Kriechen dominiert, welches somit in Biegeversuchen und in realen Lasten („lab-to-field“)
berücksichtigt werden muss.
8) Die alleinige Nutzung von Spannungs-Dehnungs-Kurven zur Beschreibung des inelasti-
schen Dehnungsverhaltens von Biegeversuchen ist möglich, sofern diese alle auftretenden
Kriechanteile enthalten. Dazu müssen die Zugversuche mit einer Geschwindigkeit durch-
geführt werden, welche der Belastung der Biegeversuche entspricht. Auf separate Kriech-
modelle kann dann verzichtet werden, was die Berechnung der Fehlerparameter stark ver-
einfacht.
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9) Aufgrund der prinzipiell vorhandenen Eigenspannungen in den Aufbauten und der mäßigen
SAG-Kriechdehnraten benötigen die Dehnungsamplituden der Temperaturwechselversuche
einen längeren Zeitraum zum Einschwingen. Die Biegeversuche sind davon weit weniger
betroffen und zeigen eine stabilere Amplitude.
10) Da der Zusammenhang zwischen Dehnungsamplitude und Lebensdauer einer Potenzbezie-
hung folgt, dominieren die großen Dehnungsamplituden an den Kanten der SAG-Schicht.
Die geläufige lineare Mittelwertbildung des Fehlerparameters in dem gesamten degradier-
ten Bereich ist daher entsprechend fehlerbehaftet. Das gilt besonders, falls sich die Kur-
venform über eine große Amplitudenbandbreite qualitativ ändert. Die Extrapolation des
Kantenwertes als Fehlerparameter ist ein geeigneteres und universelleres Modell.

